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1 EINLEITUNG  
Die für den Menschen nutzbaren Mengen an Rohstoffen sind begrenzt. Das gilt ebenso für Me-
talle, wie für Rohstoffe der Energiegewinnung und anorganisch nichtmetallische Werkstoffe. Die 
aus dieser sehr einfachen These erwachsenden Schlussfolgerungen sind sehr komplex. In ein-
drucksvoller Weise wurden sie in dem Bericht des Club of Rome „The Limits to Growth“ bereits 
1972 dargestellt [2]. Eine wesentliche Folgerung war, dass bei Beibehaltung des im Jahr 1972 
gegebenen Wachstums insbesondere der Weltbevölkerung und des Ressourcenverbrauches in-
nerhalb von etwa 100 Jahren eine Grenze erreicht würde, die zu einem unkontrollierten 
Rückgang der Industrieproduktion und sogar der Bevölkerungszahl führen müsste. Anzustreben 
sei dagegen als Alternative ein ökologisches Gleichgewicht, das mit einer Stabilität bis in ferne 
Zukunft verbunden sein könne. Dieser Gedanke stimmt mit der Überzeugung des Physikers von 
der überragenden Bedeutung des Gleichgewichtszustandes in der Natur überein und soll deshalb 
am Anfang stehen. Die technische Entwicklung führt zu ständig neuen Anforderungen an die 
eingesetzten Werkstoffe. Das wird am Beispiel des Fahrzeugbaus unmittelbar klar. Auf der einen 
Seite müssen der Komfort und die Sicherheit aus nahe liegenden Gründen ständig erhöht wer-
den. Das ist mit dem Einsatz neuer Werkstoffe zum Beispiel im Bereich der Sensoren und der 
Elektronik aber auch mit einer Gewichtszunahme der Fahrzeuge verbunden. Auf der anderen 
Seite besteht das Bestreben, den spezifischen Kraftstoffverbrauch zu verringern. Dazu tragen 
wiederum neue Werkstoffe im Rahmen von Leichtbaukonzepten bei. Neben den Eigenschaften 
sollte stets auch das Gleichgewicht zwischen Verfügbarkeit und Anwendung betrachtet werden.  
Ein weiteres Beispiel ist die Entwicklung der Luftfahrttechnik. Ausgangspunkt ist ein stetig 
wachsender Bedarf an Luftverkehrsverbindungen. Wirtschaftliche Überlegungen führen zu ei-
nem permanenten Druck, das Gewicht der Flugzeuge zu verringern. Gleichzeitig setzt sich in den 
letzten Jahren das Bestreben durch, die Menge an emittierten Treibhausgasen so gering wie mög-
lich zu halten. Grund dafür ist die Erkenntnis, dass der Mensch tatsächlich einen kritischen 
Beitrag zur Erderwärmung leistet. Hier stimmen also ökonomische und ökologische Interessen 
überein. Folge ist der verstärkte Einsatz von Verbundwerkstoffen insbesondere von Kohlenstoff-
Faserverstärkten Kunststoffen. Im Triebwerk ist die Rolle der Werkstoffe besonders deutlich. 
Der Wirkungsgrad der Verbrennung von Kraftstoff kann durch Erhöhen der Temperatur gestei-
gert werden. Jedoch stehen nur wenige Werkstoffe im Temperaturbereich oberhalb von 1300 °C 
zur Verfügung. Zum Stand der Technik gehören deshalb Bauteile auf der Basis von Nickel-
Superlegierungen, die mit Wärmeschutzschichten aus Yttrium-stabilisiertem Zirkoniumoxid ver-
sehen sind. Zusätzlich erfolgt eine Kühlung. Diese Werkstoffsysteme werden permanent weiter 
entwickelt. Feuerfeste Werkstoffe auf keramischer Basis sind die Voraussetzung für viele Hoch-
temperaturprozesse insbesondere das Erschmelzen von Metallen und Glas sowie die 
Zementproduktion. Gegenwärtig dominieren kohlenstoffgebundene Systeme. Es gibt aber Akti-
vitäten diese Systeme abzulösen. Durch eine verbesserte Wärmedämmung und die damit 
verbundene Energieeinsparung kann die CO2-Emission wesentlich verringert werden. Damit 
leistet die Werkstoffentwicklung auch auf diesem Gebiet einen großen Beitrag nicht nur zum 
Erreichen der gewünschten Funktionalität sondern auch zur Verringerung des Verbrauches von 
Rohstoffen und der Emission von Treibhausgasen. Im Rahmen dieser Arbeit werden MMC (Me-
tall-Matrix-Verbundwerkstoffe) auf der Basis von TRIP-Stahl (TRIP, transformation induced 
plasticity) und teilstabilisiertem Zirkoniumoxid behandelt. Im Mittelpunkt der Grundlagenfor-
schung stehen hier natürlich die prinzipiellen Effekte und die  Eigenschaften. Jedoch bedeutet 
die Auswahl von Magnesium-teilstabilisiertem Zirkoniumoxid bereits die bewusste Entschei-
dung für einen Rohstoff, der relativ preiswert auch in größerer Menge verfügbar ist.    
 
Durch Kombination unterschiedlicher Werkstoffe zu Verbundwerkstoffen können völlig neue 
Eigenschaften erreicht werden. Ein Beispiel sind Systeme der Stoßenergieabsorption. Diese 
kommen überall dort zum Einsatz, wo in kurzer Zeit kinetische Energie in Verformungsenergie 
umgewandelt werden muss. Das ist im Fahrzeugbau der Fall aber auch zum Beispiel bei Kranen 
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und anderen Fördersystemen, wo im Notfall bewegte Massen schnell gebremst werden müssen. 
Insbesondere im Fahrzeugbau ist dabei nicht die absolute Energieabsorption von Interesse, son-
dern die spezifische Energieabsorption pro Masseneinheit. Hier kommen herkömmliche 
Werkstoffe schnell an ihre Grenzen. Deshalb handelt es sich um ein wichtiges Einsatzgebiet für 
Verbundwerkstoffe, die auch den Anforderungen des Leichtbaus genügen können bei gleichzei-
tig ausreichendem Energieaufnahmevermögen. Das kann wiederum ein Beitrag zum Erreichen 
des oben genannten ökologischen Gleichgewichtes sein. Die Arbeit ist eingeordnet in das System 
der interdisziplinären Zusammenarbeit innerhalb des Sonderforschungsbereiches SFB 799 
„TRIP Matrix Composites“. Die Mitarbeiter dieses Sonderforschungsbereiches haben sich zum 
Ziel  gesetzt, neuartige Verbundwerkstoffe zu entwickeln. Durch Kombination von Keramik mit 
duktilen Metallen können äußerst fehlertolerante Materialien hergestellt werden. Die Grundidee 
besteht darin, bekannte Verfestigungsmechanismen in TRIP-Stahl und in MgO-teilstabilisierter 
ZrO2-Keramik miteinander zu kombinieren. Beide Werkstoffe zeichnen sich durch martensiti-
sche Phasenumwandlungen aus, die bei Verformung jeweils zu einer Erhöhung von Festigkeit 
und Dehnung im Vergleich zu vergleichbaren Werkstoffen führen [3-8]. Die Verbundwerkstoffe 
bestehen aus einer TRIP-Stahl-Matrix und eingelagerten  ZrO2-Keramik-Partikeln. Bei Anlegen 
einer äußeren mechanischen Druckspannung soll sich einerseits die Stahlmatrix durch eine mar-
tensitische Phasenumwandlung verfestigen. Andererseits geraten auch die eingelagerten 
Keramik-Partikel unter Spannung. Bei Vorhandensein einer Scherkomponente und Überschrei-
ten einer Auslösespannung erfolgt auch hier eine martensitische Umwandlung von metastabilem 
tetragonalem in stabiles monoklines ZrO2. Diese Umwandlung ist mit einer Dichteabnahme ver-
bunden, was zu einer Verstärkung der Druckspannungen im Umfeld der Partikel führt. Dadurch 
soll wiederum die Umwandlung der Stahlmatrix beschleunigt werden. Es handelt sich also um 
einen sich selbst beschleunigenden Prozess. Ein weiterer Effekt ist die Behinderung einer Riss-
ausbreitung durch die inneren Druckspannungen. Als Herstellungsformen für Stoßabsorber sind 
insbesondere Schäume und Wabenkörper von Interesse. Diese bieten die gewünschte Kombina-
tion von Dichte und Festigkeit. Sie stellen deshalb einen Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit 
dar.  
 
Wesentliche Aufgaben dieser Arbeit waren die Entwicklung und Anwendung einer in-situ-Ver-
formungs-Apparatur für den Einsatz in einem Röntgen-Computertomographen (XCT, X-ray 
computed tomography). Es sollten dadurch Verformungs- und Versagensmechanismen aufge-
klärt werden. In-situ-Experimente  bieten dabei den Vorteil, dass der Verformungseinfluss an 
derselben Probe untersucht werden kann, während bisher nur Proben des gleichen Typs nach 
unterschiedlicher Verformung analysiert werden konnten. Zu beachten ist, dass in vielen Fällen 
die Zeit für einen XCT-Durchlauf in der gleichen Größenordnung liegt wie die Zeit für Ände-
rungen des Gefüges der betrachteten Probe infolge einer Verformung. Auch können 
Relaxationsprozesse ablaufen, die zu einer gewissen Unschärfe erhaltener Bilder führen. Inso-
fern sind echte in-situ-Experimente nicht möglich. Diese Probleme können allerdings umgangen 
werden durch gestoppte in-situ-Untersuchungen im XCT. Die Verformung wird bei gewünschten 
Umformgraden angehalten. Nach einer Relaxationszeit ist dann jeweils eine komplette XCT-
Untersuchung möglich. Da die Messungen unter Spannung und ohne weitere Verschiebung der 
Proben erfolgen, können definierte Probenbereiche in Abhängigkeit von der Belastung unter-
sucht werden. Damit ist die Voraussetzung für ein in-situ-Experiment erfüllt, die Untersuchung 
„am Ort des Geschehens“.  
 
Die Phasenanalyse erfolgte im Rasterelektronenmikroskop mittels EBSD (electron backscatter 
diffraction bzw. Rückstreuelektronenbeugung). Diese Methode bietet eine ausreichende Ortsauf-
lösung. Das ist im vorliegenden Fall erforderlich, weil die Phasenumwandlungen innerhalb von 
ursprünglich kubischen Körnern beginnen. Im Mittelpunkt stand die Analyse von Phasenum-
wandlungen innerhalb der Keramik-Partikel. Es sollte untersucht werden, ob die postulierten 
spannungsinduzierten Phasenumwandlungen in MgO-teilstabilisierten ZrO2-Partikeln tatsächlich 
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stattfinden und welche Mechanismen dabei wirken. Dabei wurden unter anderem Proben aus 
gestoppten Verformungsversuchen verwendet. Wegen der geringen Volumenanteile der Keramik 
innerhalb der untersuchten MMC war eine Phasenanalyse mittels Röntgenbeugung nicht mög-
lich. Eine Phasenanalyse mittels EBSD bietet dagegen die Möglichkeit, bei hoher Vergrößerung 
gezielt die interessierenden eingelagerten Partikel zu analysieren. Voraussetzungen für eine der-
artige Phasenanalyse sind einerseits ungestörte Oberflächen, um überhaupt Beugungsbilder zu 
erhalten, und andererseits ein vollständiger Satz von Gitterparametern der in der Probe tatsäch-
lich existierenden Phasen. Es musste deshalb zunächst ein Verfahren der Probenpräparation 
entwickelt werden. Ein Satz von Gitterparametern für alle in Frage kommenden Phasen wurde 
durch direkten Vergleich mit Ergebnissen der Röntgenbeugung (XRD, X-ray diffraction) an da-
für geeigneten Proben ermittelt. Weiterhin wurde ein Verfahren der lokalen Phasenanalyse für 
fein verteilte Keramik-Partikel in MMC entwickelt, das auf der Kombination von EDX (energy 
dispersive X-ray spectroscopy) und EBSD beruht. Dieses Verfahren wurde erstmals bei derarti-
gen MMC eingesetzt. Die Arbeit liefert damit einen Beitrag zur Erschließung des Potenzials der 
EBSD-Methode für die Phasenanalyse in keramischen Werkstoffen. Zu nennen ist insbesondere 
die Analyse von Grenzflächenreaktionen in keramischen Metallschmelzefiltern. Eine weitere 
Anwendung wird in der Analyse der Korrosion von Feuerfestmaterialien durch Metallschmelzen 
gesehen ([9]). Hier kommen die Vorteile der Phasenanalyse im REM (Rasterelektronenmikro-
skop) zum Tragen. Einerseits wird eine gute Ortsauflösung erreicht. Andererseits ist es möglich, 
größere Bauteile zu untersuchen, sodass eine Gesamtbewertung der untersuchten Prozesse erfol-
gen kann. Die erste bekannte Veröffentlichung zu dieser Thematik ist von Kay und Eylands [10]. 
Im Rahmen einer Studie konnten die Autoren kristalline Phasen in Kohleschlacken mittels 
EBSD identifizieren. An der Grenzfläche zwischen Cr-basierten Feuerfestmaterialien und Schla-
cke wurden Korrosionsprodukte gefunden. Es handelte sich um (FeCr2O4)-Spinelle.  
Grenzflächenreaktionen sind auch bei Brennstoffzellen mit keramischen Elektrolyten von Be-
deutung. Das Gleiche gilt für Sauerstoff-Detektoren auf ZrO2-Basis. Diese Bereiche können auf 
der Basis der entwickelten Verfahren erschlossen werden. Ein weiteres Beispiel ist die Grenzflä-
chenanalyse in partikelverstärkten MMC mit Al- und Mg-Matrix. Die Stabilität der Grenzflächen  
ist von entscheidender Bedeutung für die mechanischen Eigenschaften der MMC. Insofern müs-
sen Grenzflächenausscheidungen beachtet werden. Die Analyse ist wiederum mittels EBSD und 
EDS möglich. Es ist eine Ergänzung bzw. eine Alternative zu den üblicherweise genutzten Un-
tersuchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop (TEM, siehe z. B. [11]).   
 
Ein Überblick zu den im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten Ausgangswerkstoffen ist im Kapitel 
2 gegeben. Die genannten neuen Untersuchungsmethoden und ihre Grundlagen werden im Kapi-
tel 3 beschrieben. Auf der Basis der entwickelten Verfahren wurden zunächst 
temperaturabhängige Phasenumwandlungen in reinen Mg-PSZ-Werkstoffen untersucht. Ergeb-
nisse enthält das Kapitel 4.1. Ausgangswerkstoffe und Sinterbedingungen spielen eine 
wesentliche Rolle. Der Einfluss dieser Parameter auf die Phasenzusammensetzung von Mg-PSZ 
innerhalb von MMC ist Gegenstand des Kapitels 4.2. Eine Darstellungsform von MMC ist die 
Infiltration von keramischen Vorformen mit metallischer Schmelze. Im Gegensatz zum Sintern 
von pulvermetallurgisch hergestellten MMC ergeben sich vollständig andere Temperatur-Zeit-
Funktionen. Die entsprechenden Erkenntnisse sind im Kapitel 4.3 dargestellt. Im Rahmen der 
Arbeit konnte erstmals gezeigt werden, dass die postulierten kombinierten Phasenumwandlungen 
in der TRIP-Stahl-Matrix und in den eingelagerten Mg-PSZ-Partikeln bei Verformung tatsäch-
lich auftreten. Diese Untersuchungen sind Gegenstand des Kapitels 5. Die erstmals an MMC-
Schaumkörpern durchgeführten gestoppten in situ Verformungsexperimente werden im Kapitel 6 
erläutert. Hier konnten Daten generiert werden, die für Finite-Elemente-Berechnungen erforder-
lich sind. Die EBSD-Methode eignet sich sehr gut für die Analyse von Kristallorientierungen. Im 
Kapitel 7 werden entsprechende Ergebnisse für ZrO2 vorgestellt. Das Kapitel 8 behandelt bei-
spielhaft, wie die vorgestellten Methoden für eine andere Werkstoffgruppe angewendet werden 
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können. Eine Einordnung der Methoden der Phasenanalyse insbesondere im Vergleich zur 




Keramische Werkstoffe werden seit Jahrtausenden als Funktionswerkstoffe eingesetzt. Haupt-
anwendung blieb dabei sehr lange die als Baustoff. Dabei wurden die besonderen physikalischen 
Eigenschaften, insbesondere die hohe Druckfestigkeit, geringe Wärmeleitfähigkeit und der ge-
ringe Wärmeausdehnungskoeffizient aber auch die Witterungsbeständigkeit mehr oder weniger 
bewusst genutzt. Zu beachten ist aber auch die Verfügbarkeit der Rohstoffe direkt an oder unter 
der Erdoberfläche. In den letzten 200 Jahren nahm die Bedeutung als Feuerfestmaterial im Zu-
sammenhang mit der Entwicklung von Metallurgie, Glasindustrie und Baustoffindustrie zu. Das 
gilt insbesondere auch für ZrO2. Dieser Werkstoff hat eine Reihe von besonderen Eigenschaften. 
Eine davon ist die Fähigkeit zur Verfestigung durch Phasenumwandlungen. Im Zusammenhang 
mit der hier behandelten Thematik ist diese Fähigkeit von besonderem Interesse. Zu ZrO2 gibt es 
eine ganze Reihe von Übersichtsartikeln, insbesondere die Arbeiten von Stevens [7], Kisi [5] 
sowie Green, Hannink und Swain [3]. Bild 2.1 zeigt das von Franke [12] auf der Basis der Daten 
in [13] berechnete Phasendiagramm des Systems  ZrO2 – MgO. Demnach existieren in reinem 
ZrO2  drei Modifikationen. Die monokline Phase (m-ZrO2) mit dem Namen Baddeleyite ist un-
terhalb von 1170 °C thermodynamisch stabil. Oberhalb dieser Temperatur existiert eine 
tetragonale Modifikation (t- ZrO2). Bei Temperaturen über 2370 °C bis zur Schmelztemperatur 
ist die kubische Phase (c-ZrO2) stabil. Besondere Bedeutung hat die reversible Phasenumwand-
lung t - m. Diese ist mit einer Volumenänderung verbunden und kann für eine 
Umwandlungsverfestigung genutzt werden. Der Bereich von 8 mol. % bis 10 mol. % in Abbil-
dung 2.1 markiert den technisch interessanten Bereich für eine Zugabe von MgO. In diesem 
Bereich ist es möglich, durch ein Abschrecken aus dem kubischen oder auch kubisch-
tetragonalen Phasengebiet diese Modifikationen bis zur Raumtemperatur stabil zu halten. Die 
Bezeichnung ist Mg-PSZ (magnesia partially stabilized zirconia). Ähnliche Effekte kann man 
auch durch Zugabe von CaO, Y2O3 und CeO2 erreichen. Je nach Ergebnis werden diese Materia-
lien als CSZ (cubic stabilized zirconia) oder TSZ (tetragonal stabilized zirconia) bezeichnet. Von 
besonderer Bedeutung ist Y-TZP (Y-stabilized metastable tetragonal zirconia polycrystals). Die-
ses Material wird durch Zugabe von 2 mol. % bis 8 mol. %  Y2O3 hergestellt. Für die 
vorliegende Arbeit ist Mg-PSZ von besonderem Interesse und soll deshalb ausführlicher be-
schrieben werden.  Die im Phasendiagramm gezeigte Mischung von ZrO2 und MgO führt zu 
einem Einbau von Mg2+ und O2- auf entsprechenden ZrO2-Gitterplätzen des Kationen- bzw. An-
ionen-Untergitters ohne die Gitterstruktur wesentlich zu verändern. Derartige 
Substitutionsreaktionen werden üblicherweise mit der Kröger-Vink Notation beschrieben (siehe 
z. B. [14]). Einige Grundregeln sind in der Tabelle 2.1 gegeben. Voraussetzungen sind die La-
dungsneutralität, die Massenerhaltung und Erhaltung der Gitterstruktur. Eine Reaktion ist 
wahrscheinlich, wenn die Ionenradien sich nicht mehr als 15 % unterscheiden und wenn die be-
teiligten Partner eine chemische Ähnlichkeit haben. Das ist bei Zr4+ und Mg2+ der Fall. Nach 




	Mg´´ 	V 	O 	   {2.1} 
 
Wesentlich ist, dass beim Einbau von MgO in einem ZrO2 Gitter Fehlstellen im Anionengitter 
gebildet werden. Diese führen zum Effekt der Ionenleitung. Die Ionenleitfähigkeit ist eine wich-
tige Eigenschaft von dotiertem ZrO2. Sie findet zum Beispiel Anwendung in den Abgassensoren 
moderner Pkw und bei Brennstoffzellen. Die Stabilisierung der tetragonalen bzw. kubischen 
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Struktur kann als Folge der Gitterverzerrung in der Umgebung der eingelagerten Vakanzen be-




Tabelle 2.1: Schreibweise der Kröger-Vink-Notation 
Bezeichnung Erläuterung 
´ Ion Z auf dem Gitterplatz eines Kations  effektive Ladung gegenüber dem ungestörten Wirtsgitter ist einmal negativ 
  Ion Z auf dem Gitterplatz eines Kations effektive Ladung gegenüber dem ungestörten Wirtsgitter ist einmal positiv 
  Ion Z auf dem Gitterplatz eines Kations effektive Ladung gegenüber dem ungestörten Wirtsgitter null 
´´ ´	 Ion Z auf Zwischengitterplatz  effektive Ladung gegenüber dem ungestörten Wirtsgitter dreifach negativ 





Bild 2.1: Phasendiagramm des Systems MgO-ZrO2 [12] 
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Bild 2.2 zeigt die Elementarzellen der ZrO2-Modifikationen [16]. Diese Darstellungsweise bringt 
die wesentlichen Eigenschaften sehr übersichtlich zum Ausdruck: Die Anzahl von Atomen in der 
Elementarzelle bleibt bei einer Phasenumwandlung konstant, und die kollektiven Bewegungen 
der Gitterbausteine bei einer Phasenumwandlung sind kleiner als ein Gitterabstand. Damit han-
delt es sich um martensitische Phasenumwandlungen. In der bei Raumtemperatur 
thermodynamisch stabilen monoklinen Struktur befindet sich Zirkonium in einer 7-fachen Koor-
dination im Unterschied zur kubisch flächenzentrierten Kalziumfluorit-Struktur, wo die Zr-Ionen 
jeweils 8 Sauerstoff-Ionen als nächste Nachbarn haben. In der Übersicht von Kisi und Howard 
[5] wird dargestellt, dass durch den Einbau von Vakanzen im Sauerstoff-Teilgitter schnelle dif-
fusionskontrollierte Phasenumwandlungen und auch die Bildung einiger komplexer 
Übergangsphasen in kurzer Zeit möglich werden. Zum Beispiel kann unter bestimmten Umstän-
den neben den genannten Phasen auch Mg2Zr5O12 gebildet werden. Weiterhin treten bei 
Druckspannungen von 3,5 GPa bzw. 15 GPa spezielle orthogonale Hochdruckphasen auf. Die 
Existenzbereiche dieser Phasen beschreiben Kisi und Howard in [5] in einem Temperatur-Druck-
Diagramm. Es gibt zwei Möglichkeiten für das tetragonale Gittermodell. Üblich ist die Darstel-
lung wie im Bild 2.2. Das Bild 2.3 zeigt, dass neben der tetragonal flächenzentrierten 
Elementarzelle bei gleichen Atompositionen auch eine tetragonal raumzentrierte Elementarzelle 
gewählt werden kann [17]. Die entsprechenden Gitterparameter ac und at unterscheiden sich um 
den Faktor √2. Der Übergang kubisch-tetragonal ist durch eine Kompression der a- und b- Ach-
se sowie eine Dilatation der c-Achse gegeben. Dabei entspricht das Volumen der kfz-
Elementarzelle dem der tfz-Elementarzelle. Im Bild 2.3 ist auch dargestellt, wie sich bei der Pha-
senumwandlung kubisch-tetragonal die Sauerstoff-Atome paarweise verschieben. Der Übergang 
tetragonal-monoklin ist mit einer Neigung der c-Achse verbunden. Für eine gegebene Achse ct 
gibt es dafür 4 Möglichkeiten. Basierend auf einer definierten kubischen Einheitszelle mit 3 
gleichwertigen Achsen cc gibt es also 12 mögliche Orientierungen der resultierenden monoklinen 
Einheitszelle. Definierte Orientierungsbeziehungen in entsprechenden Vielkristallsystemen sind 
die Folge.  
Eine Durchsicht der in der Literatur veröffentlichten gemessenen Gitterparameter für die kubi-
schen, tetragonalen und monoklinen Phasen zeigt eine große Streuung (siehe Tabellen 2.2 bis 
2.4). In der vorliegenden Arbeit wurde mit den Daten der ICDD Datenbank gearbeitet (Internati-
onal Centre for Diffraction Data, [18]). Es gibt in dieser Datensammlung von 2008 für ZrO2 40 
voneinander abweichende Datensätze unter insgesamt 152. Eine wesentliche Ursache dafür sind 
die unterschiedlichen  Zusammensetzungen der verwendeten Rohstoffe. Jede Verunreinigung 
führt zu einer Deformation des Gitters. Reines ZrO2 ist in der Natur nicht verfügbar. Wie be-
schrieben führt auch jede Stabilisierung des Gitters zu einer Deformation. Weiterhin ist zu 
beachten, dass es offenbar zwischen den für das thermodynamische Gleichgewicht postulierten 
Phasen Übergangsstrukturen gibt. Je nach den gewählten Rohstoffen und je nach der thermi-
schen Vorbehandlung der untersuchten Proben wurden unterschiedliche Ergebnissen gefunden. 
Natürlich spielen auch die Messverfahren mit ihren Nachweisgrenzen und Messfehlern eine Rol-
le. Hier dominieren Ergebnisse der Röntgenbeugung an Pulverproben. Wichtig sind auch TEM-
Ergebnisse und Ergebnisse der Neutronenbeugung. Es wird davon ausgegangen, dass typische 
Messfehler bei XRD-Pulveranalysen ± 1 · 10-4 Å betragen. Bei der Neutronenbeugung wird der 
Fehler mit etwa 0,5 · 10-3 Å  abgeschätzt.  In jedem Fall sind demzufolge die beobachteten Diffe-
renzen wesentlich größer als die entsprechenden Messfehler. Im Falle des tetragonalen ZrO2 ist 
die Streubreite am größten. Sie beträgt für a und b:  80,6 · 10-3 Å und für c: 141 · 10-3 Å. Gründe 
für die Unterschiede sind also nicht in den Messfehlern sondern in den  unterschiedlichen chemi-
schen Zusammensetzungen und thermischen Verfahrensschritten zu suchen. Für Y2O3 legiertes 
ZrO2 wurde von Kisi und Howard in [5] eine Abbildung gegeben, die den Einfluss der  Y2O3 – 
Konzentration auf die Gitterparameter darstellt. Diese Darstellung wird hier als Bild 2.4 wieder-
gegeben. Die entsprechenden Messungen stammen von Scott [19]. Insbesondere für den 
Übergang kubisch-tetragonal muss es demzufolge einen Übergangsbereich geben. Dieser kann 
durch Konzentrationsgefälle auch innerhalb einer Probe auftreten. Eine derartige Darstellung ist 
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für Mg-PSZ nicht bekannt. Von Kisi und Howard [5] wird darauf hingewiesen, dass hier die vor-
liegendem Messergebnisse nicht so zuverlässig sind wie bei Y-TZP oder Y-TSZ. In der 
vorliegenden Arbeit wird dargestellt, dass Konzentrationsgefälle bei Mg-PSZ eine besondere 
Rolle spielen.        
 
Tabelle 2.2: Gitterparameter des kubischen ZrO2 
a/Å b/Å c/Å Quelle 
5,0704 5,0704 5,0704 [20] **)***) 
5,09 5,09 5,09 [18] No. 0270997 
5,124 5,124 5,124 [7] 
5,117 5,117 5,117 [21] 
5,080 5,080 5,080 [16] **) 
5,085 5,085 5,085 [22] 
5,0801 5,0801 5,0801 [23] 
5,0805 5,0805 5,0805 [24] ***) 
5,073 5,073 5,073 [25] **)***) 
5,086 5,086 5,086 [26] **) 
**)  
 Angaben speziell für Mg-PSZ 





Tabelle 2.3: Gitterparameter des tetragonalen ZrO2 
a/Å b/Å c/Å Quelle  
3,5794 3,5794 5,1647 [18] No. 0707304 
3,585 3,585 5,16 [18] No. 0020733 
5,09 (3,599) 5,09 (3,599) 5,18 [18] No. 0140534*) 
5,12 (3,62) 5,12 (3,62) 5,25 [18] No. 0170923*) 
3,64 3,64 5,27 [18] No. 0241164 
3,6067 3,6067 5,129 [18] No. 0802155 
3,596 3,596 5,177 [18] No. 0708758 
5,1238 (3,623) 5,1238 (3,623) 5,2412 [18] No. 0811320*) 
5,094 (3,602)   5,094 (3,602) 5,177 [7] *) 
5,074 (3,588) 5,074 (3,588) 5,188 [21] *) 
5,077 (3,590)   5,077 (3,590) 5,183 [16] *)**) 
5,072 (3,586)   5,072 (3,586)   5,183 [22] *) 
5,0763 (3,589) 5,0763 (3,589) 5,1804 [23] *) 
3,5931 3,5931 5,1857 [24] ***) 
3,5925 3,5925 5,1837 [25] **) ***) 
3,5885 3,5885 5,1763 [20] **) ***) 
3,596 3,596 5,184 [26] **) 
*)  
  Angaben in Klammern  wurden entsprechend Bild 2.5 
     umgerechnet von tetragonal flächenzentriert (tfz) in tetragonal  
     raumzentriert (trz) 
**)  
 Angaben speziell für Mg-PSZ 
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Tabelle 2.4: Gitterparameter des monoklinen ZrO2 
a/Å b/Å c/Å βmon /° Quelle  
5,3129 5,2125 5,1471 99,218 [18] No. 0371484  
5,21 5,26 5,375 99,47 [18] No. 0010750 
5,143 5,204 5,311 80,75 [18] No. 0070343 
5,12 5,216 5,281 99,01 [18] No. 0741200 
5,1507 5,2028 5,3156 99,196 [18] No. 0780047 
5,1459 5,2115 5,3128 99,222 [18] No. 0651022 
5,156 5,191 5,304 98,9 [7] 
5,1507 5,2028 5,3156 99,194 [21] 
5,117 5,117 5,303 98,91 [16] **) 
5,136 5,161 5,345 98,62 [24] ***) 
5,144 5,133 5,347 98,88 [25] **) ***) 
5,145 5,207 5,311 99,20 [26] **) 
5,1419 5,1406 5,3483 99,87 [5] **) 
**)  
 Angaben speziell für Mg-PSZ 












Bild 2.2: Darstellung der Elementarzellen des ZrO2 (rot: Zr, blau: O) (aus Hannink, Kelly u. 
a. [16]) 
a) kubisch flächenzentriert 
b) tetragonal  flächenzentriert 
c) monoklin 




























Die Anwendung von ZrO2 als Verstärkungskomponente in Verbundwerkstoffen mit metallischer 
oder keramischer Matrix geht auf eine Arbeit von Garvie, Hannink und Pascoe [27] aus dem Jahr 
1975 zurück. Basis war die Idee, dass eine Verfestigung durch die spannungsinduzierte Phasen-
umwandlung tetragonal-monoklin erreicht werden kann. Voraussetzungen sind der optimale 
Anteil und die optimale Größenverteilung des eingesetzten metastabilen und deshalb umwand-
lungsfähigen tetragonalen ZrO2. Diese Parameter müssen bei der Herstellung sorgfältig 
kontrolliert werden, um abzusichern, dass eine ausreichende Menge von umwandlungsfähigem t-
ZrO2 bei Raumtemperatur vorhanden ist. Nach der chemischen Reinigung ist bei der Herstellung 
stets eine thermische Homogenisierung bei ausreichender Temperatur, etwa 1800 °C,  erforder-
lich. Nach schneller Abkühlung stellt man in einer weiteren Wärmebehandlung etwa bei 1100 °C 
die optimale Größe von t-ZrO2 her. Das ist erforderlich, weil die Stabilität des t-ZrO2 von der 
Partikelgröße abhängig ist. Die Ursache wird gemäß Green, Hannink und Swain [3] in der unter-
schiedlichen thermodynamischen Stabilität gesehen. Das Prinzip ist in Bild 2.5 dargestellt (aus 
[3]). Demnach wandeln sich überkritische Partikel spontan um während unterkritische Partikel 
stabil bleiben. Eine mögliche Erklärung ist, dass der Anteil der Oberflächenenergie an der freien 
Energie unterhalb einer kritischen Größe groß genug wird, um t-ZrO2 zu stabilisieren. Es ist aber 
auch möglich, dass t-ZrO2 in dem kritischen Größenbereich durch eine erhöhte O-
Fehlstellenkonzentration in Verbindung mit OH- Anlagerungen stabilisiert wird [5]. Für Mg-PSZ 
ist die kritische Größe etwa 200 nm. Nach der Abschreckung von der Sintertemperatur im kubi-
schen Bereich findet man typischerweise linsenförmige tetragonale Ausscheidungen dieser 
Größe in kubischen Körnern, die parallel zu kubischen <100> Richtungen orientiert sind. Durch 
Einstellung der optimalen Partikelgröße erreicht man, dass Umwandlungen mit geringer Aktivie-
rung initiiert werden können. Grundlagen für das Verständnis dieser Prozesse wurden durch 
TEM-Untersuchungen gelegt. Zu nennen sind insbesondere die Arbeiten von Hannink, Kelly und 
Muddle sowie Hannink, Howard, Kisi u.a. [16, 28] und Muddle und Hannink [29]. Es gibt noch 
Bild 2.3: Darstellung des Übergangs von der kubisch flächen-
zentrierten zur tetragonal flächenzentrierten bzw. 
raumzentrierten Struktur (aus Martin, Berek u. a. [17]) 
Grün: Zr 
Grau: O 
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keine geschlossene Theorie der Keimbildung von m-ZrO2. Alle Ansätze gehen aber überein-
stimmend davon aus, dass eine lokale Spannung erforderlich ist, entweder thermisch induziert in 
der Folge von unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten oder durch eine äußere Span-
nung.  
 
Es kamen für die vorliegende Arbeit zwei unterschiedliche Pulver des Herstellers Saint Gobain, 
USA, zur Anwendung. Die mittels Laser-Granulometrie bestimmten Korngrößenverteilungen 
sind im Bild 2.6 dargestellt. Tabelle 2.5 gibt eine Übersicht zu den Zusammensetzungen der 
verwendeten Pulverchargen. Die Konzentrationen wurden mittels ICP (inductive coopled plas-
ma) ermittelt [30]. Die Messfehler betreffen jeweils die letzte angegebene Stelle. Die 
Phasenzusammensetzungen der ZrO2 Pulver wurden mittels Rietveld Methode bestimmt [31, 
32]. Das ist ein Verfahren der Röntgenbeugung (englisch XRD, X-ray diffraction). Nach [30] 
ergaben sich die in der Tabelle 2.6 angegebenen Phasenzusammensetzungen. Es ist erkennbar, 
dass im Pulver SG fein ein wesentlich höherer Anteil an umwandlungsfähigem tetragonalem 




Tabelle 2.5: Chemische Zusammensetzungen der verwendeten Pulverchargen [30] 
Pulvertyp ZrO2 MgO HfO2 Y2O3 Al2O3 SiO2 CaO TiO2 Fe2O3 
Mg-PSZ 
SG fein 
Rest 3,37 1,73 nn 0,63 2,43 0,21 0,14 0,01 
MG-PSZ 
SG grob 
Rest 2,82 1,74 nn 0,38 0,41 0,15 0,13 0,13 
Tabelle 2.6: Mittels XRD bestimmte monokline Phasenanteile [30] 
Pulvertyp m-ZrO2 in Vol.% t-ZrO2 in Vol.% k-ZrO2 in Vol.% 
Mg-PSZ SG fein 13 17 70 
MG-PSZ SG grob 38 12 50 
Bild 2.4: Abhängigkeit der Gitterparameter  von ZrO2 in Abhängigkeit von der Y2O3 Kon-
zentration (aus Kisi, Howard [5])  




Bild 2.5: Abhängigkeit der freien Energie von einem prozessbestimmenden Parameter beim 
Übergang tetragonal-monoklin mit der erforderlichen Aktivierungsenergie ∆FA  und der 
treibenden Kraft ∆F für unterkritische kleine (S) kritische (C) und überkritische große (L) 
tetragonale Partikel (aus [3]) 
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2.2  Stahl 
Bei metastabilen austenitischen Stählen können in der Folge einer Verformung unterschiedliche 
Phasenumwandlungen stattfinden. In Abhängigkeit von der chemischen  Zusammensetzung, der  
Temperatur und der Verformungsgeschwindigkeit sind diese Umwandlungen mit einer Erhöhung 
von Festigkeit und Dehnung verbunden. Zu beachten ist auch eine Zwillingsbildung im Austenit. 
Diese Effekte werden als TRIP bzw. TWIP Effekt bezeichnet (transformation induced plasticity 
bzw. transformation induced  twinning plasticity). Metastabile Systeme gibt es bei niedrig und 
hoch legierten Stählen. Zaefferer, Ohlert und Bleck [33] berichten über einen niedrig legierten 
TRIP-Stahl mit der Zusammensetzung 0,2 % C, 1,4 % Mn, 0,5 % Si, 0,7 % Al und 0,04 % P. 
Den metastabilen Zustand kann man durch rasche Abkühlung in den Bereich der Bainit-Bildung 
und nachfolgende Wärmebehandlung in diesem Bereich erreichen. Eine thermische martensiti-
sche Umwandlung wird dann unterdrückt.  Optimale mechanische Eigenschaften wurden mit 
einem durch eine C-Anreicherung  stabilisierten Austenit erreicht.  
 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden hoch legierte Stähle verwendet. Typische Zusam-
mensetzungen sind in der Tabelle 2.7 gegeben. In derartigen hoch legierten Stählen mit niedriger 
Stapelfehlerenergie des Austenit können sowohl der TRIP als auch der TWIP Effekt ausgelöst 
werden [4].  
 
Tabelle 2.7:  
Chemische Zusammensetzungen der verwendeten Stähle in Masse % 
 C N Si Cr Mn Ni 
17-2-9 (Cr-Mn-Ni) 0,047 0,017 0,5 17,1 1,8 8,8 
16-7-6 (Cr-Mn-Ni) 0,034 0,033 1,0 15,5 6,1 6,1 
Bild 2.6: Partikelgrößenverteilungen der Pulver SG grob und SG fein  
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Bild 2.7: Schematische Fließkurven mit und ohne TRIP/TWIP Effekt (aus[6], 
 mit freundlicher Genehmigung von John Wiley and sons)  
Bild 2.8: Änderung der freien Energie als treibende Kraft für eine mar-
tensitische Phasenumwandlung (aus [6] mit freundlicher Genehmigung 
von John Wiley and sons)  
. 
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Anwendungen im Leichtbau und als Stoßabsorber machen derartige Gusslegierungen wirtschaft-
lich interessant. Sie sind in der Lage, bei Verformung große Energiemengen aufzunehmen. Zu 
beachten ist auch das Einsparungspotential durch Ersetzen von Ni durch Mn in diesen Legierun-
gen. Bild 2.7 zeigt prinzipielle Fließkurven mit und ohne TRIP/TWIP Effekt [6]. Es werden eine 
Erhöhung der Festigkeit um  ∆σ und der Dehnung um ∆ε erreicht. Auslösespannungen für den 
TRIP bzw. TWIP Effekt sind σA und  σT. Bild 2.8 illustriert sehr übersichtlich die thermodyna-
mischen Grundlagen nach Kovalev, Jahn u.a. [6]. Bei Stählen der Zusammensetzungen von 
Tabelle 2.7 sind sowohl verformungsinduzierte als auch spannungsinduzierte Phasenumwand-
lungen der folgenden Art möglich: 
 
γ-Austenit → α´-Martensit 
γ-Austenit →  ε-Martensit 
ε-Martensit →  α´-Martensit 
γ-Austenit →  ε-Martensit →  α´-Martensit. 
 
Wenn diese Reaktionen bei einer Verformung ablaufen tritt die im Bild 2.7 schematisch gezeigte 
Veränderung der Fließkurve auf. Eine γ→α´-Umwandlung kann dann stattfinden, wenn dadurch 
die Gibbs freie Energie verringert wird. Bild 2.8 veranschaulicht das Prinzip. Unterhalb der 
Temperatur To ist die Differenz ∆G negativ. Wenn der Grenzwert ∆GK erreicht wird, findet eine 
spontane Umwandlung statt. Die dazugehörige Temperatur ist Ms. Eine Phasenumwandlung ist 
auch im Temperaturbereich Ms bis Md möglich, wenn mechanische Energie zum Beispiel in 
Form von Verformungsenergie bereitgestellt wird. Eine Übersicht dazu wurde von Tamura in 
[34] gegeben. Nach [34] hängt die Temperaturdifferenz Md - Ms im Bild 2.8 eng mit der Stapel-
fehlerenergie zusammen. Es müssen eine Scherspannung und eine Normalspannung bei der 
Bestimmung des Anteiles der mechanischen Energie beachtet werden. Damit ist nach Patel und 
Cohen [35] erklärbar, warum Ms bei hydrostatischem Druck gesenkt und bei Dehnung oder 
Kompression erhöht wird. Im Bild 2.8 sind neben der Gibbs Energie auch die temperaturabhän-
gigen vom System maximal aufnehmbaren Energien bei der Zugfestigkeit     und bei der 
Dehngrenze  dargestellt. Nach dieser Darstellung erfolgt eine spannungsinduzierte Marten-
sitbildung  im linearen Bereich der Spannungs-Dehnungs-Kurve des Austenit zwischen den 
Temperaturen Ms und Msσ. Die dehnungsinduzierte Martensitbildung tritt zwischen den Tempe-
raturen Msσ und Md auf.  
 
Wesen des TRIP/TWIP Effektes ist eine Anomalie in der Temperaturabhängigkeit der Bruch- 
bzw. Gleichmaß-Dehnung. Auf der Grundlage einer Analyse der Fließkurven bei unterschiedli-
chen Temperaturen und Gefügeanalysen an Proben aus gestoppten Verformungsversuchen haben 
Kovalev, Jahn u. a. in [6] und [36] für die Stahlsorten in Tabelle 2.7 Zustandsschaubilder entwi-
ckelt. Ein Beispiel für derartige STT (Spannung-Temperatur-Transformation) und DTT 
(Deformation-Temperatur-Transformation) Schaubilder zeigt das Bild 2.9. Demzufolge überla-
gern sich in einem Temperaturbereich unterhalb von  →!´ die Zwillingsbildung im Austenit 








Der Zusammenhang zwischen Anteil des gebildeten  α´-Martensit und der Dehnung wurde in 
mehreren Arbeiten zum Beispiel von Oettel und Martin sowie Onyuna, Oettel u.a.  dargestellt 
[37, 38]. Keimstellen für die Bildung des kubisch raumzentrierten α´-Martensit sind nach 
Venables [39], Olson und Cohen [40] sowie Oettel und Martin [37] die Schnittpunkte der im 
kubisch flächenzentrierten γ-Austenit bei Verformung gebildeten Deformationsbänder. Die Mik-
rostruktur dieser Bänder ist Gegenstand intensiver Untersuchungen. So wurde von Martin, Wolf 
u. a. sowie Gutte, Radke u.a. über das Deformationsverhalten einer an der TU Bergakademie 
Freiberg entwickelte neuen TRIP-Stahl-Legierung  des Typs 16-6-6 berichtet [41, 42]. Bild 2.10 
zeigt Ergebnisse der EBSD Phasenanalyse an einer 5 % gestauchten Probe.  α´-Martensit wurde 
blau gekennzeichnet. Martin, Wolf u.a. [41] fanden zwei Umwandlungsformen. Wie allgemein 
angenommen, wird α´-Martensit an Schnittpunkten von Deformationsbändern gefunden, aber 
auch im Inneren dieser Bänder. Die gelb markierten Bereiche wurden bei der EBSD Analyse als 
hexagonaler ε-Martensit identifiziert. Die  ε-Phase scheint eine Übergangsphase zu sein. Deshalb 
nehmen die Autoren auch eine Umwandlungssequenz des Typs γ-Austenit →  ε-Martensit →  
α´-Martensit an. Es wird aber darauf hingewiesen, dass die Mikrostruktur der Deformationsbän-
der auch als lokale Anordnung von Stapelfehlern interpretiert werden kann. Eine wesentliche 
Rolle spielt die Stapelfehlerenergie SFE. Sie bestimmt die Stabilität des Austenits. Darauf haben 
bereits Tamura [34] und Schumann [43, 44] hingewiesen. Eine niedrige SFE führt zu einer ho-
hen Defektdichte. Für die hier verwendeten hoch legierten Stähle ist von SFE < 20 mJm-2  
auszugehen. Für die Legierung 16-2-6 (ähnlich der Legierung 17-2-9 in Tabelle 2.7) wurde von 
Talonen und Hällinen [45] SFE = (17,8 ± 1,2) mJ m-2   gemessen. Schramm [46] gab in Überein-
stimmung damit 18,4 mJ m-2 an. In beiden Arbeiten wurde die XRD Linienprofilanalyse genutzt. 
Insgesamt kann also bei dem hier verwendeten Stahl von einer niedrigen SFE und demzufolge 
Bild 2.9: Zustandsschaubilder für eine Legierung des Typs 16-6-6 (aus [6] mit freundlicher Ge-
nehmigung von John Wiley and sons)  
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einer hohen Defektdichte ausgegangen werden. Martin, Ullrich u.a. [47] haben gezeigt, dass die 
XRD Spektren der Legierung 16-7-6 durch ein Mikrostrukturmodell bestehend aus γ-Austenit 
mit unterschiedlichen Stapelfehlern und α´-Martensit gut modelliert werden können. Dabei ist 
die Berücksichtigung von ε-Martensit gar nicht erforderlich. Es werden lediglich unterschiedli-
che Stapelfolgen von {111} Netzebenen des Austenits betrachtet. Jede Form wird mit einer 
Wahrscheinlichkeit versehen. Damit lassen sich Verschiebung, Verbreiterung und Asymmetrie 
der XRD Linien gut beschreiben.            
  
 
    
 
  
Bild 2.10: EBSD-Phasenanalyse an TRIP-Stahl 16-6-6 nach 5 % Stauchung mit 
Phasenumwandlungen innerhalb von Deformationsbändern (aus [41], 
grau: kubisch flächenzentriert, gelb:hexagonal, blau: kubisch raumzentriert) 
 




Die Röntgen-Computertomographie (XCT nach der englischen Bezeichnung X-ray computed 
tomography) wurde ursprünglich als eine nichtinvasive Untersuchungsmethode der Human-
medizin entwickelt. Wilhelm Konrad Röntgen entdeckte 1895 bis dahin unbekannter Strahlen. 
Bereits kurze Zeit nach der Entdeckung erkannte er, dass damit menschliche Körperteile durch-
leuchtet und auf einer Fotoplatte abgebildet werden können. Unterschiedliche Absorption führt 
zu einer guten Abbildung von Knochengewebe auf derartigen Röntgenabsorptionsbildern. Dabei 
entsteht aber immer ein integrales Bild, wodurch zum Beispiel feine Defekte nicht erkannt wer-
den können. Im Jahr 1917 stellte Radon [48]  auf einer Sitzung der Königlich Sächsischen 
Gesellschaft der Wissenschaften zu Leipzig eine Methode zur Lösung einer bestimmten Form 
von Linienintegralen vor. Mit der später nach ihm benannten Radon-Transformation war die 
mathematische Grundlage der Methode XCT gelegt worden, wie sich später herausstellte. Erst 
im Jahr 1963 beschrieb Cormack  [49] ein Verfahren zur Berechnung der Absorptionsverteilung 
im menschlichen Körper. Das erste Gerät auf dieser Grundlage wurde von dem britischen Inge-
nieur Hounsfield [50]  im Jahr 1973 gebaut. Für diese Leistungen erhielten Cormack und 
Hounsfield den Medizin-Nobelpreis. Danach wurden in relativ kurzer Zeit die heute bekannten 
Röntgen-Computertomographen der Medizin entwickelt und auch eingesetzt (Kalender [51]).  
Der Einsatz dieses Prinzips in der Werkstoffwissenschaft erfolgte wesentlich später. Vorausset-
zungen für einen breiten Einsatz waren insbesondere eine ausreichende räumliche Auflösung und 
die Verfügbarkeit entsprechend leistungsfähiger Detektoren und Rechner. In den letzten 10 Jah-
ren ist eine wachsende Verbreitung der XCT in vielen Laboratorien weltweit zu verzeichnen. Es 
gibt eine ganze Reihe von Übersichten. Zu nennen sind insbesondere die von Baruchel, Buffiere, 
Maire u.a. [52], Salvo, Cloetens, Maire u.a. [53], Ketcham und Carlson [54] sowie Landis und 
Keane [55]. Das Grundprinzip wird in den Bildern 3.1 und 3.2 gezeigt. Nach der Regel von 
Beer- Lambert kann die Schwächung eines Röntgenstrahls der Intensität I0 folgendermaßen ge-
schrieben werden: 
 
" # "$	exp	()∑ µ+,+-.  ∆x]   {3.1} . 
Dabei werden, wie im Bild 3.1 skizziert wurde, N Volumenelemente der Abmessung ∆x ange-
nommen, die jeweils einen Röntgenschwächungskoeffizienten µi haben.  Für eine große Anzahl 
N wird daraus ein Integral: 
" # "$	exp	()/ µ01231$   ]  {3.2} . 
Das gilt für monochromatische Strahlung. Bei der üblicherweise in Labor-XCT verwendeten 
polychromatischen Röntgenstrahlung ergibt sich: 










a)                            b)                                                c)       
 
Bild 3.2: Unterschiedliche Konfigurationen für XCT in der Werkstoffforschung  
a)    Fächerstrahl und Liniendetektor  
b)    Kegelstrahl und Flächendetektor  
c)    Parallelstrahl und Flächendetektor 
 
Bild 3.1: Röntgenabsorption in einer Probe mit unterschiedlichen Röntgenschwächungskoeffi-
zienten bei Verwendung eines Linienstrahls 
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Auf der Grundlage der Radon-Transformation kann gezeigt werden, dass eine numerische Lö-
sung für eine ausreichende Anzahl von Richtungen der Linien existiert. In der medizinischen 
Anwendung wird dazu der Patient fixiert während sich Röntgenquelle und Detektor bewegen. 
Bei Labor-XCT ist es meist möglich, die Probe zu drehen und Röntgenquelle sowie Detektor fest 
zu installieren. In der Praxis sind etwa 200 Richtungen ausreichend. Gemessen werden die Inten-
sitäten I für jede Linie. 
 
Der Rekonstruktionsprozess liefert am Ende die Verteilung der in Bild 
3.1 skizzierten  Röntgenschwächungskoeffizienten in der angegebenen Ebene. Bei Verwendung 
eines Fächerstrahls wie in Bild 3.2 können also Schritt für Schritt Ebenen der Stärke ∆x analy-
siert werden. Bei der Verwendung eines Kegelstrahls und eines Flächendetektors  ist es möglich, 
gleichzeitig eine größere Zahl derartiger Schichten zu analysieren. Die Größe der kleinsten er-
fassbaren Volumenelemente mit der Kantenlänge ∆x ist von der Geometrie und von der 
Punktauflösung des Detektors abhängig. Gelöst werden am Ende Linienintegrale der Form von 
Gleichung {3.3}. Jeder Punkt des Detektors entspricht der Intensität I bei Durchstrahlung in ei-
ner bestimmten Richtung. Als Ergebnis erhält man die räumliche Verteilung der 
Röntgenschwächungskoeffizienten. Voraussetzungen sind eine exakte Eichung und die Gewähr-
leistung reproduzierbarer Bedingungen hinsichtlich Anregung und Geometrie. Da das in der 
Regel nicht gewährleistet werden kann, wird das Ergebnis in der Form von dreidimensionalen 
Grauwertverteilungen ausgegeben. In der Werkstoffforschung sind die Varianten b) und c) im 
Bild 3.2 von Bedeutung. Variante c) kann insbesondere bei monochromatischer Röntgenstrah-
lung an Teilchenbeschleunigern eingesetzt werden. Wegen geringerer Bildfehler ist diese 
Variante vorzuziehen. Jedoch ist die Anwendung auf die wenigen Beschleuniger weltweit be-
grenzt. Im Labor steht meist nur polychromatische Strahlung von Röntgenröhren zur Verfügung. 
Deshalb ist hier die Anordnung b) im Bild 3.2 üblich. Bild 3.3 zeigt den für diese Arbeit ver-
wendeten XCT des Typs CT-Alpha von ProCon X-Ray Garbsen. Zu erkennen sind die 
punktförmige Röntgenquelle, der Rotationstisch und der Flachdetektor. Für die Experimente sind 
drei Rechner erforderlich, ein Steuerrechner, ein Rekonstruktionsrechner und ein Rechner für die 
Visualisierung. Alternativ können zwei unterschiedliche Röntgenquellen und zwei Flachdetekto-
ren eingesetzt werden. Die technischen Daten sind:  
• Direktstrahlöhre 225 kV, Feinfocus Garbsen, Deutschland, 2008 
• Transmissionsröhre 160 kV, Feinfocus Garbsen, Deutschland, 2008 
• Detektor Hamamatsu C7942SK-05, Hamamatsu Photonics K.K. Hamamatsu City, Japan, 
2008, 2400 x 2400 Bildpunkte, 50 µm x 50 µm Bildpunktgröße 
• Detektor PerkinElmer XRD 1620 AN CS, Perkin Elmer Optoelectronics, Fremont, Kana-
da, 2008, 2448 x 2448 Bildpunkte, 200 µm x 200 µm Bildpunktgröße 
Bild 3.3: Labor XCT mit den Hauptbestandtei-
len 
1: Röntgenröhre (links) 
2: Drehvorrichtung mit Probenteller (Mitte) 
3: Flachdetektor (rechts) 
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Bild 3.4 zeigt den prinzipiellen Aufbau der Apparatur bei Verwendung einer Transmissionsröh-
re. Diese wird bei den in-situ-Druckverformungsexperimenten ausschließlich genutzt. Bei 
größeren Probekörpern kommt eine Direktstrahlröhre zum Einsatz. Beide Geräte arbeiten mit 
einer Wolfram-Haarnadelkathode zur Emission der erforderlichen Elektronen mittels Glühemis-
sion. Über eine Elektronenoptik  werden die Elektronen beschleunigt und punktförmig auf eine 
Wolfram-Anode fokussiert. Von dort aus wird das Wolfram-Röntgenspektrum in alle Raumrich-
tungen abgestrahlt. Über ein geeignetes Fenster gelangt ein Kegelstrahl in den eigentlichen XCT. 
Die Probe wird so eingebaut, dass sie im interessierenden Bereich vollständig durchstrahlt wird. 
Dabei darf die im Detektor gemessene Intensität an keinem Messpunkt Null sein. Die eigentliche 
Aufnahme erfolgt schrittweise nach Drehung der Probe um definierte Winkel. Typisch sind 400 
Teilschritte zwischen 0° und 360°. Bei den Flachdetektoren handelt es sich um Szintillations-
Detektoren. Eine Deckschicht sendet beim Auftreffen von Röntgenlicht über Fotolumineszenz 
sichtbares Licht aus. Dieses kann dann mit Hilfe von Fotodioden gemessen werden. Üblich ist 
eine Kodierung in 65.536 Graustufen (16 bit). Wegen der begrenzten Rechnerleistung wird die 
Rekonstruktion allerdings mit nur 256 Graustufen (8 bit) durchgeführt. Die Vergrößerung ist 
offensichtlich von der Geometrie abhängig. Wenn X und Y die Abstände zwischen Röntgenquel-
le und Drehachse bzw. Detektor sind, ergibt sich die Vergrößerung V zu  





Bild 3.4: Prinzipieller Aufbau des XCT bei Verwendung einer Transmissionsröhre 
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Eine Probe der Höhe h kann nur scharf abgebildet werden, wenn die Röntgenquelle tatsächlich 
eine Ausdehnung 0 hat. Das ist jedoch in der Praxis nicht der Fall. Man muss von einer endli-
chen Ausdehnung u des Strahlflecks auf der Anode ausgehen. Daraus ergibt sich eine mittlere 
Unschärfe 
  ∆x = (V-1)·u   {3.5} 
in der Abbildung. Ursachen sind einerseits in der mangelnden Fokussierung des Elektronen-
strahls der Röntgenquelle zu suchen. Andererseits kann sich der Strahlfleck auf der Anode 
einbrennen.  
Das Röntgenspektrum besteht aus dem so genannten Bremsspektrum und der charakteristischen 
Röntgenstrahlung. Das Bremsspektrum entsteht durch Ablenkung der energiereichen Elektronen 
im Anodenmaterial. Es entsteht ein kontinuierliches Spektrum. Gleichzeitig können auch Elekt-
ronen der Elektronenhülle durch Stoßprozesse auf höhere Energieniveaus gelangen. Von dort 
springen sie wieder auf die energetisch günstigeren Gleichgewichtspositionen. Die Energiediffe-
renzen werden als diskrete Röntgenlinien abgegeben, der charakteristischen Röntgenstrahlung. 
Diese überlagert sich der Bremsstrahlung. So entsteht das im Bild 3.5 gezeigte Gesamtspektrum. 
Form und Lage sind entscheidend von der Elektronenenergie eU abhängig. U ist die Beschleuni-
gungsspannung und e die Elementarladung. Mit Erhöhung des Strahlstromes wird lediglich die 
Anzahl der emittierten Photonen bestimmt (Intensität N(E)) nicht aber Form und Lage des Spekt-
rums. Entsprechend Gleichung {3.3} wird die Strahlung beim Durchgang durch die Probe 
geschwächt. Das bedeutet aber, dass beispielsweise das Volumenelement mit dem Röntgen-
schwächungskoeffizienten µ3 in Bild 3.1 von einem  anderen Röntgenspektrum durchstrahlt wird 
als das erste erreichte Volumenelement mit dem Röntgenschwächungskoeffizienten µ1. Das 
Spektrum verlagert sich zu höheren Energien. Dieser Effekt wird als Strahlaufhärtung bezeich-
net. Bild 3.6 zeigt das am Beispiel von W-Bremsstrahlung beim Durchgang durch Kupfer. 
Dieser Effekt führt zu einer Reihe von Bildfehlern, die zu beachten sind: 
• Bei homogenen Proben mit ausgeprägter Strahlaufhärtung erscheint der Kern in der CT-
Abbildung fälschlicherweise dunkler als der Rand. (Üblicherweise erfolgt die Darstellung 
der Grauwerte des Detektors von Weiß für Luft bis zu schwarz für nicht durchstrahlbare 
Körper.) 
• Wenn der Effekt sehr stark von der Durchstrahlungsrichtung abhängig ist, wie zum Bei-
spiel bei sehr unregelmäßig geformten Proben, treten in der XCT-Abbildung 
strahlenförmige Bildfehler auf, die so genannten Streifen-Artefakte (streaks).  
• Die Detektorelemente haben unterschiedliche Kennlinien. Wenn durch Strahlaufhärtung 
diese Detektorelemente sehr unterschiedliche Intensitäten zu registrieren haben, kann es 
zu Ring-Artefakten kommen. Das sind bei Betrachtung eines Schnittes konzentrische 
Ringe mit der Drehachse als Mittelpunkt.  
Es ist also erforderlich, die Probengeometrie unter Beachtung möglicher Bildfehler sorgfältig zu 
wählen. Wesentlichen Einfluss haben die Ordnungszahlen der in der Probe enthaltenen Elemente 
und die resultierenden Dichten sowie deren Verteilungen.  Der Kontrast durch Ordnungszahlun-
terschiede in einer Probe ist in dem Bild 3.7 dargestellt. Man sieht, dass für alle leichteren 
Elemente unterhalb von Si ein sehr geringer Kontrast im gesamten Bereich zu erwarten ist. Die 
Unterschiede zu schwereren Elementen sind bei geringer Energie größer. Wenn aber infolge von 
Strahlaufhärtungseffekten diese Energien gar nicht mehr zur Verfügung stehen, wird der Kon-
trast wieder geringer. Für TRIP-Stahl / Mg-PSZ Verbundwerkstoffe ist ein guter Kontrast zu 
erwarten. Jedoch muss die durch Geometrie und Auflösung des Detektors festgelegte minimale 
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Größe der erfassbaren Volumenelemente beachtet werden. Diese kleinsten erfassbaren Volu-
menelemente werden als Voxel bezeichnet. Deren Größe ergibt sich unmittelbar aus der 






Bild 3.5: Gesamtspektrum mit Bremsstrahlung und charakteristischer Strahlung von Wolfram 
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Bild 3.6: Strahlaufhärtung beim Durchgang durch Kupfer 
 
Bild 3.7: Absorption durch eine 0,5 mm Cu-Folie in Abhängigkeit von der Energie für 
unterschiedliche Elemente 
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3.1.2 Aufbau einer in-situ-Prüfapparatur 
 
Echte in-situ-Experimente sind ein Traum jedes Werkstoffforschers, gestatten sie doch die 
Durchführung mehrerer Experimente an derselben Probe, während üblicherweise Experimente 
an einer Reihe von gleichartigen Proben durchgeführt werden müssen [53]. Allerdings scheinen 
solche echten in-situ-Untersuchungen im XCT unrealistisch zu sein, weil in den meisten Fällen 
die Zeiten für einen Durchlauf in der gleichen Größenordnung liegen wie die Zeiten, in denen 
sich die Gefüge infolge der jeweiligen Experimente verändern. Außerdem führen Relaxations-
prozesse zu einer zusätzlichen Unschärfe. Jedoch sind unterbrochene Experimente an denselben 
Proben möglich. Dabei bleibt die Voraussetzung für „in situ“, also „am Ort des Geschehens“ 
erhalten. Es ist lediglich eine eventuelle Relaxation abzuwarten. Derartige Untersuchungen sind 
bereits mehrfach durchgeführt worden. 2004 wurde von Lame, Bellet, Michiel u.a. erstmals über 
die direkte Beobachtung von Gefüge-Änderungen beim Sintern von Metallpulvern berichtet [56]. 
Es konnten unmittelbar die Ausbildung von Sinterhälsen und die Umordnung von Partikeln in-
nerhalb von losen Kupfer-Schüttungen gezeigt werden. Weiterhin fanden die Autoren poröse 
Grenzflächen in Stahl-Pulvern, die im Sinterprozess verschwanden. Über die Gefüge-
Entwicklung von Glaskugeln beim Sintern haben Bernard, Gendron, Heintz u.a. in [57] berichtet. 
Demnach ist der Ablauf bei 700 °C durch die Schritte Wachstum von Sinterhälsen, Eliminierung 
von Poren und Verdichten in der Verbindung sowie Kornwachstum bestimmt. Die genannten 
Untersuchungen wurden im ESRF Grenoble (European Synchrotron Radiation Facility) durchge-
führt. Hier steht weiße Röntgenstrahlung einer Energie von 35-65 keV zur Verfügung. Die 
Autoren verwendeten eine Kamera mit 2048 x 2048 Bildpunkten. Die Voxel-Größe war 1,55 
µm. Madi, Forest, Boussuge u. a. [58] berichten über Kriechuntersuchungen an Feuerfestmate-
rialien, die ebenfalls am ESRF durchgeführt wurden. Mit einer Energie von 40 keV und einer 
Voxel-Größe von 1,4 µm konnten die Autoren bereits Elemente des Mikrogefüges wie Risse, 
Poren, Einschlüsse und die unterschiedlichen Phasen abbilden. Durch Wilkes, Harder, Almer u. 
a. wurden Al-SiC-Verbundwerkstoffe unter Druckspannung bis zu 600 MPa mittels XRD mit 
einer 87 keV Röntgenquelle im Argon National Laboratory, USA, untersucht [59]. Adrien, 
Maire, Gimenez u. a. [60] führten am ESRF in-situ-Druckexperimente an Isolationen von Tief-
seeleitungen durch. Es konnten unterschiedliche Fehlermechanismen mittels Phasenkontrast-
XCT analysiert werden. Der Phasenkontrastmodus ist eine Besonderheit von Untersuchungen 
mit monochromatischer Röntgenstrahlung. Das Deformationsverhalten von Polyurethanschäu-
men unter Druckspannung wurde ebenfalls im ESRF untersucht (Elliott, Windle, Hobdell u. a. 
[61]). Die Deformationskurven haben drei Bereiche, einen linear elastischen Bereich, einen Pla-
teaubereich mit Bruchbildung und einen Bereich, der durch Verdichtung und einen erneuten 
Anstieg der Druckspannung gekennzeichnet ist. Die Autoren fanden auch die Konzentration der 
Verformung in Deformationsbändern. In der Aufbau- und Verbindungstechnik der Elektronik 
spielen thermisch bedingte Degradationsprozesse eine große Rolle. Deshalb ist die In-Situ-
Untersuchung von Ausfallmechanismen von Interesse. Faust, Noack und Michel [62] haben über 
eine Vorrichtung berichtet, die es gestattet, mit Hilfe eines Luftstromes mikroelektronische Auf-
bauten direkt im CT zu temperieren und dadurch die Temperaturabhängigkeit verschiedener 
Degradationsmechanismen zu untersuchen. Mehrere Arbeiten beschäftigen sich mit der dreidi-
mensionalen Finite-Elemente-Modellierung (FEM) auf der Basis von in-situ-CT-Experimenten. 
Ein Beispiel ist die Zugprüfung an einer AlSi-Legierung im Synchrotron von Hyogo, Japan 
durch Toda, Yamamoto, Kobayashi u. a. [63]. Verwendet wurde eine 20 keV Quelle. Die Voxel-
Größe betrug 0,474 µm. Mit dieser Ausrüstung konnte die Rissöffnung detailliert untersucht 
werden. Die Kombination von XCT und FEM spielt auch in mehreren Arbeiten zu metallischen 
Schäumen eine Rolle. Beispiele sind in den Arbeiten von Michailidis, Stergioudi, Omar u. a. 
sowie Singh, Lee, Lindley u. a. [64, 65] zu finden. Es wird übereinstimmend eine Lokalisation 
der Verformung beobachtet. Der Bruch erfolgt an isolierten Zellen bevor sich davon ausgehend 
Verformungsbänder bilden.  
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Die verwendeten Verformungsapparaturen haben meist durchstrahlbare Stützelemente aus Glas 
oder Kunststoffen wie PEEK. Ein Beispiel dafür ist in der Arbeit von Landis, Nagy und Keane 
[66] gezeigt. Wie bereits betont wurde, haben In-Situ-Experimente mit hochenergetischer Syn-
chrotron Strahlung gegenüber Labor-XCT einige Vorteile. Insbesondere ist die 
Durchstrahlbarkeit der Proben wesentlich besser. Weiterhin treten die Effekte der Strahlaufhär-
tung insbesondere bei monochromatischer Strahlung nicht auf. Und es kann zusätzlich der 
Phasenkontrast genutzt werden. Jedoch ist der Aufwand sehr groß. Es gibt weltweit nur wenige 
geeignete Einrichtungen. Dort kann man nur in begrenztem Maße Messzeiten erhalten. In-situ-
Experimente erfordern in der Regel spezielle Apparaturen. Das macht eine enge Zusammenar-
beit zwischen Entwickler, Hersteller und Anwender dringend notwendig, was wiederum im Falle 
von Labor-XCT wesentlich einfacher zu realisieren ist. Deshalb werden Labor-XCT auch in der 
Zukunft eine hohe Bedeutung haben. In neueren Arbeiten von 2009 und 2010 wird über die Un-
tersuchung der Druckverformung von Al-Schäumen mittels Labor-XCT an der Universität von 
Texas berichtet (Jang und Kyriakides [67, 68], Jang, Kyriakides, Kraynik [69]). Die erhaltenen 
CT Daten werden für die Entwicklung von FE Modellen genutzt. Damit sind die Autoren in der 
Lage, Verformungskurven zu berechnen. Die Verformung wurde allerdings in einer separaten 
Maschine vorgenommen, sodass das Problem der genauen Positionierung im CT bestand. 
 
Für die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit wurde der Grundaufbau des oben beschriebe-
nen XCT verwendet (Bild 3.3). Das komplexe Ablaufprogramm mit abschließender 
Rekonstruktion wurde nicht verändert. Dadurch kann jederzeit ein Normalbetrieb durchgeführt 
werden. Die Dreheinrichtung des XCT hat eine Tragfähigkeit von 50 kg. Der nutzbare Raum 
oberhalb dieser Dreheinrichtung ist durch die vorhandene Bleiabschirmung begrenzt. Dadurch 
waren der Entwicklung der Prüfeinrichtung enge Grenzen gesetzt. Das wesentliche Problem be-
stand jedoch darin, dass eine maximale Druckkraft von 100 kN erreicht werden sollte. Da der 
gesamte Drehbereich von 0° bis 360° ausgenutzt werden sollte, kam die Nutzung eines bei 
Prüfmaschinen üblichen Stahlgestells nicht in Frage. Die Abstützung musste im gesamten Dreh-
bereich durchstrahlbar sein. Bekannt ist die Nutzung von Glas- oder Plexiglas-Rohren. Bei der 
angestrebten Kraft konnte jedoch keine entsprechende Klebstelle für deren Befestigung gefunden 
werden. CFK-Materialien bieten das erforderliche Festigkeitspotenzial. Sie haben eine vernach-
lässigbare Röntgenabsorption und lassen sich formgerecht herstellen. Deshalb wurden zunächst 
Laminate getestet. Nach Angaben der Firma SGL Group haben Laminate auf der Basis von Si-
grafil-C50-Fasern (Festigkeit 260 GPa) eine Zugfestigkeit von 1.900 MPa. Umgerechnet auf ein 
Rohr mit 100 mm Innendurchmesser und 4 mm Wandstärke bedeutet das eine Kraft von 5.900 
kN. Damit liegen wir weit über der geforderten Kraft von 100 kN. Von der Firma FCT Ingeni-
eurkeramik GmbH Rauenstein erhielten wir entsprechende Plattenkörper zum Test. Die 
Zugversuche bestätigten diese Aussagen prinzipiell, mussten aber bei ca. 100 kN bzw. 0,4 MPa 
wegen Rutschens der Halterung abgebrochen werden.  
 
Nach umfangreichen Recherchen wurde die von der Firma Hegewald & Peschke Nossen vorge-
schlagene Lösung gewählt. Bild 3.8 zeigt den Grundaufbau. Zu erkennen ist ein Getriebesystem, 
das das Drehmoment eines Elektromotors auf eine Spindel überträgt. Diese Spindel bewegt eine 
Druckplatte. Die Probe befindet sich zwischen dieser unteren und einer oberen Druckplatte. Der 
Druckmesskopf ist über Flansche und ein CFK-Rohr fest mit dem Getriebegehäuse verbunden. 
Bei Bewegung der Spindel werden also gleichzeitig die Probe unter Druckspannung und das 
CFK-Rohr unter Zugspannung gesetzt. Dabei ist eine Durchstrahlung im CT möglich, denn das 
Gesamtsystem kann auf dem Drehteller des XCT montiert werden. Die Absorption der verwen-
deten Röntgenstrahlung ist vernachlässigbar. Als Hauptproblem erwies sich die Befestigung des 
CFK-Rohres. Das Bild 3.9 zeigt die nach einer Anzahl von Vorversuchen gewählte konstruktive 
Lösung. Es handelt sich um eine Kombination von Kraft- und Form-Schluss. Die CFK-Rohre 
mussten unmittelbar auf den Flanschen gewickelt und ausgehärtet werden, um die Passgenauig-
keit zu sichern. Das für die Versuche der vorliegenden Arbeit verwendete Rohr wurde vom 
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Institut für Konstruktion und Verbundbauweisen e.V. an der TU Chemnitz geliefert. Die Anord-
nung ist bereits erfolgreich bis 70 kN getestet worden. Eine Gesamtansicht der Apparatur zeigt 
das Bild 3.10. Das Getriebe ist so ausgelegt, dass ein Teil bei der Drehung um 360 ° unter die 
Röntgenröhre gelangt. Dadurch konnte der Abstand zwischen Probe und Röntgenquelle so weit 
als möglich reduziert werden. Ziel war das Erreichen einer möglichst hohen Vergrößerung. Die-
se ist direkt vom genannten Abstand abhängig. Nach einem Durchlauf bis 360 ° erfolgt jeweils 
der Rücklauf bis 0 °, um eine Überbeanspruchung der Kabel zu vermeiden Die Kabel müssen bei  
jedem Durchlauf mitbewegt werden, was sich aber als unproblematisch erwies. Das erkennbare 
Gegengewicht dient der Reduzierung der unsymmetrischen Belastung des Drehtisches. In der 
beschriebenen Form konnte die In-Situ-Druckverformungseinrichtung seit 2010 fehlerfrei be-
trieben werden.    
 
 
Bild  3.8: Schematische Darstellung des Aufbaus der In-Situ-Druckverformungseinrichtung 
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Bild 3.9: Aufbau der  Klemmvorrichtung für ein CFK-Rohr 
Bild 3.10: XCT mit integrierter Druckverformungsapparatur 
a) Röntgenquelle                    d) Getriebe und Druckstempel 
b) Kraftmessdose                   e) Drehvorrichtung 
c) CFK-Rohr 
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3.2 Rückstreuelektronenbeugung 
3.2.1 Grundlagen 
Die Entwicklung dieser Untersuchungstechnik ist ein Beispiel für die enge Wechselwirkung zwi-
schen theoretischen Grundlagen, Anforderungen und den gerätetechnischen Voraussetzungen. 
Erst mit der Schaffung von gerätetechnischen Voraussetzungen in den letzten etwa 10 Jahren 
konnte die EBSD Methode (electron backscatter diffraction) im breiten Umfang genutzt werden. 
Anforderungen gibt es insbesondere an Untersuchungstechniken, die es gestatten, den Zusam-
menhang zwischen Mikrostruktur und makroskopischen Eigenschaften von Werkstoffen zu 
verstehen und zielgerichtet zu nutzen. Die Lichtmikroskopie mit ihrer Auflösungsgrenze im µm-
Bereich reicht in sehr vielen Fällen für die Beschreibung interessierender Gefüge nicht aus. Wie 
bereits in den 30er Jahren des 20. Jahrhunderts gezeigt wurde, können höhere Vergrößerungen 
erreicht werden, wenn man zur Abbildung kürzere Wellenlängen als die des sichtbaren Lichtes 
verwendet. Wenn man Elektronen auf 100 keV beschleunigt, entspricht das einer Wellenlänge 
von 0,0037 nm. Das sind 5 Größenordnungen Unterschied. Darauf haben Knoll und Ruska, die 
zu den Vätern der modernen Elektronenmikroskopie gehören, bereits 1932 hingewiesen [70]. Sie 
haben das Grundprinzip der Transmissionselektronenmikroskope dargestellt. Ein erstes Gerät ist 
bereits 1931 fertiggestellt worden. Das erste Rasterelektronenmikroskop hat von Ardenne im 
Jahr 1937 gebaut [71, 72]. Erste kommerzielle Geräte kamen im Jahr 1938 von der Firma Sie-
mens, die mit den genannten Wissenschaftlern eng zusammenarbeitete. Die eigentliche 
Geburtsstunde der EBSD Technik aber war im Jahr 1928. Zu nennen sind die Experimente von 
Davisson, mit denen die Elektronenbeugung an Kristallen gezeigt werden konnte [73]. Das Ver-
ständnis der erhaltenen Beugungsbilder als Interferenzbilder war nur möglich, weil 1924 durch 
de Broglie die Existenz von Materiewellen postuliert worden ist. Auf dieser Grundlage hat er 
seine berühmte verallgemeinerte Formel aufgestellt [74]: 
 
8 # 9/;     {3.6} 
 
mit der Wellenlänge λ, dem Planck´schen Wirkungsquantum h und dem Impuls p. Bei der im 
Elektronenmikroskop erreichten Geschwindigkeit v muss hier die relativistische Massenzunah-
me berücksichtigt werden, was wiederum erst durch die Entwicklung der Relativitätstheorie 
durch Einstein und andere klar wurde. Unter Verwendung der Lorentz-Transformation erhält 
man für die Masse m 
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mit der Ruhemasse m0  und der Lichtgeschwindigkeit c. Insgesamt berechnet sich dann die Wel-
lenlänge der Elektronen im Elektronenmikroskop zu 
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Dabei sind e die Elementarladung und U die Beschleunigungsspannung.  
Ebenfalls im Jahr 1928 gelangen Nishikawa und Kikuchi die Herstellung und Auswertung des 
ersten EBSP (electron backscatter pattern) [75]. Die Spaltfläche von Kalzit wurde unter sehr 
flachem Winkel mit Elektronen bestrahlt. Senkrecht zum Elektronenstrahl war eine Fotoplatte 
angebracht, auf der Beugungsbilder festgehalten werden konnten. Eindrucksvoll ist, dass bereits 
eine richtige Interpretation der gefundenen Linien und Bänder als Interferenzbilder der von Git-
terebenen reflektierten Elektronenwellen erfolgte. Eine breite Anwendung dieser Methode 
erfolgte zunächst nicht. Seit etwa 1965 stehen kommerzielle Rasterelektronenmikroskope zur 
Verfügung. Damit sind die Voraussetzungen gegeben für eine Kombination der Abbildung von 
Oberflächen bei hoher Vergrößerung und der Nutzung der Elektronenbeugung zur Analyse von 
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Orientierungen und zur Phasenanalyse kristalliner Materialien. Über die Integration von EBSD-
Systemen im REM haben Venables und Harland 1973 berichtet [76]. Eine Übersicht zu den um-
fangreichen Entwicklungsarbeiten wurde durch Dingley gegeben, der selbst einen wesentlichen 
Beitrag geleistet hat [77]. Neben der Verfügbarkeit von Rasterelektronenmikroskopen war auch 
die automatisierte Auswertung ein großes Problem. Dieses konnte nur gelöst werden in Verbin-
dung mit leistungsfähigen Rechnern. 1993 gab es die ersten Veröffentlichungen über 
automatisierte EBSD-Messungen in einem REM [78, 79]. Naheliegend war die Kombination mit 
der chemischen Analyse durch EDS (energiedispersive Röntgenspektroskopie). Damit konnte 
der Nachteil überwunden werden, dass bei gleichen oder ähnlichen Kristallstrukturen von Phasen 
unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung diese mittels EBSD sehr oft nicht unterschieden 
werden können. Der erste Bericht über eine Phasenanalyse durch Kombination von EBSD und 
EDS wurde nach Kenntnis des Autors 2002 von Wright und Nowell veröffentlicht [80]. Erst zu 
diesem Zeitpunkt konnte eine umfangreiche Nutzung einer Methode beginnen, deren Grundsätze 
bereits 1928 formuliert worden sind. Inzwischen gibt es mehrere Anbieter kommerzieller Syste-
me. 
 
Den prinzipiellen Aufbau eines analytischen Systems auf der Basis eines Rasterelektronenmikro-
skops zeigt Bild 3.12. Das Analysensystem übernimmt die Kontrolle des Rastergenerators. Wie 
in einem konventionellen REM  kann unter Nutzung der Detektoren für Sekundärelektronen 
(SE) und/oder Rückstreuelektronen (BE) ein Bild erzeugt werden. Rastergenerator, EDS-
Detektor und EBSD-Kamera sind gekoppelt. Es können sowohl Punktanalysen als auch Raster-
analysen automatisiert durchgeführt werden. Zu jedem Punkt stehen also alle erforderlichen 
Informationen zur Verfügung. Die Probe muss gekippt werden, um eine maximale Ausbeute bei 
den Rückstreuelektronen zu erreichen. Dabei ist zu beachten, dass die angeregten Probenvolumi-
na unterschiedlich sind. Diesen Sachverhalt verdeutlicht das Bild 3.11. 
    
  
Bild 3.11: Wechselwirkungen eines Elektronenstrahls mit einer Probenoberfläche     
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Die Probentiefe, aus der noch Rückstreuelektronen an die Oberfläche gelangen können, ist ab-
hängig von Beschleunigungsspannung und Probenzusammensetzung. Die Größenordnung ist 20 
bis 100 nm. Bild 3.13 zeigt das Prinzip der Rückstreuelektronenbeugung. Der Elektronenstrahl in 
einem REM trifft unter einem flachen Winkel (meist 20°) auf die Probenoberfläche. In der ge-
nannten Tiefe werden die Elektronen unelastisch gestreut. Die rückgestreuten Elektronen 
bewegen sich in alle Raumrichtungen. Ein Teil kann die Probe wieder verlassen. Wenn auf dem 
Weg zur Oberfläche kristalline Bereiche vorhanden sind, kommt es zur Streuung an Netzebenen 
der entsprechenden Kristallgitter. Wie bereits erläutert können die Elektronen als Materiewellen 
mit der in Formel {3.8} gegebenen Wellenlänge betrachtet werden. In Abhängigkeit von der 
Wegdifferenz entstehen Interferenzen. Das erste Interferenzmaximum ist durch die Braggsche 
Gleichung gegeben.  
8 # 23 sin L   {3.9} 
 Bild 3.12: Prinzipieller Aufbau eines analytischen Rasterelektronenmikroskops  
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Bild 3.13: Prinzip der Rückstreuelektronenbeugung 
Bild 3.14: Veranschaulichung der Interferenzkonen  
(nach [81]mit freundlicher Genehmigung von AMETEK GmbH, Wiesbaden) 
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Nur Netzebenen mit dem Abstand d und dem Winkel θ zwischen Bewegungsrichtung und Netz-
ebene führen bei einer bestimmten Wellenlänge λ zu Interferenzmaxima. Da man sich für die 
rückgestreuten Elektronen eine Punktquelle unterhalb der Probenoberfläche vorstellen kann, 
haben die Interferenzmaxima die Form von sehr flachen Konen. Auf einem Lumineszenz Bild-
schirm kann man diese abbilden. Sie erscheinen dort als parallele Linien, wie man dem Bild 3.14 
entnehmen kann (aus [81]). Die Krümmung ist vernachlässigbar. Die Winkel zwischen re-
gistrierten Bändern entsprechen genau den Winkeln zwischen den beteiligten Netzebenen im 
Kristallgitter. Unter Beachtung der im Bild 3.13 skizzierten Geometrie kann man prinzipiell auch 
Netzebenen-Abstände d im Beugungsbild bestimmen. Jedoch sind die Messfehler dabei für eine 
sinnvolle Analyse zu groß. Das gilt insbesondere für keramische Werkstoffe, deren Kristallgitter 
typischerweise erhebliche Konzentrationen von Gitterdefekten enthalten. Dadurch erhält man im 
Allgemeinen unscharfe Bandkanten.  
 
Die bisher beschriebene geometrische Erklärung der Beugungsbilder wird als kinematische Beu-
gungstheorie bezeichnet. Man kann damit die Lage der Beugungsbänder beschreiben nicht aber 
deren Intensitäten. Die dynamische Theorie berücksichtigt sowohl die elastische als auch die 
unelastische Mehrfachstreuung von Elektronen. Es werden auch die Energieverteilung der Elekt-
ronen und die Eindringtiefe berücksichtigt. Eine Übersicht dazu hat Winkelmann in [82] 
gegeben. Bild 3.15 wurde dieser Arbeit entnommen. Nach [82] führt die Mehrfachstreuung der 
Primärelektronen zu einer inkohärenten Verteilung nB dieser Elektronen über Energie E und Di-
cke t. Es wird davon ausgegangen, dass die Beugung für jede Energie und Tiefe unabhängig 
entsprechend dieser Gewichtsfunktion stattfindet. Dann ergibt sich die Intensität aus dem Integ-
ral über Energie und Tiefe. Eine wesentliche Vereinfachung erreicht man durch die Betrachtung 
der Wechselwirkung einer aus Richtung des Detektors einfallenden ebenen Welle mit der Probe.  
Nach dem in [82] erläuterten Reziprozitätsprinzip ist diese Betrachtungsweise identisch mit dem 
realen Fall einer Elektronenquelle unterhalb der Probenoberfläche. Es können EBSP Punkt für 
Punkt berechnet werden. Offenbar ist die Anwendung des Verfahrens gegenwärtig durch die 
verfügbare Rechnerleistung begrenzt. Winkelmann gab für die Berechnung eines EBSP etwa 
2010 eine Rechenzeit von 3,5 Tagen an. Jedoch konnten bereits wichtige Ergebnisse erhalten 
werden. So wurden unterschiedlich breite Energieverteilungen bei der Rechnung angenommen 
und die Ergebnisse direkt mit gemessenen EBSP (electron backscatter pattern) verglichen. Es 
zeigte sich, dass für die bei kristallinem Si gefundenen Feinstrukturen Elektronen mit einem  
Bild 3.15: Schematisches Modell für die Simulation von EBSP 
(aus[82] mit freundlicher Genehmigung von Springer Nether-
lands, Rights and Permissions Department) 
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maximalen  Energieverlust von etwa 3 % verantwortlich sind. Weiterhin konnte die Ursache für 
das Auftreten von unsymmetrischen Bändern geklärt werden. Diese haben einen hellen und ei-
nen dunklen Rand. Das kann nach Winkelmann und Nolze mit Hilfe der Winkelabhängigkeit der 
Emission rückgestreuter Elektronen erklärt werden [83]. Bild 3.16 zeigt ein Beispiel. Man er-
kennt eine sehr gute Übereinstimmung zwischen Experiment und Simulation bei Annahme einer 
anisotropen Winkelverteilung der rückgestreuten Elektronen. Die sehr oft in EBSP gefundenen 
Ringstrukturen können ebenfalls simuliert werden. Man erklärt sie als Resonanzen zwischen den 
Elektronenwellen und dem Potenzial von Atomreihen unter bestimmtem Winkel. Durch Aus-
messen der Lage dieser so genannten HOLZ-Ringe (high order Laue zones) können prinzipiell 
Gitterparameter genauer bestimmt werden als das zur Zeit möglich ist. Es ist davon auszugehen, 
dass die Simulation von EBSP auf der Basis der dynamischen Beugungstheorie in Zukunft an 
Bedeutung gewinnen wird. Voraussetzungen sind die Verfügbarkeit der entwickelten Program-
me und die Verfügbarkeit entsprechender Rechnerleistung im Labor.    
        
   
 
  
Bild 3.16: Vergleich eines experimentell erhaltenen EBSP für CaF2 mit berechneten Beugungs-
bildern bei Annahme einer isotropen und anisotropen Winkelverteilung der rückgestreuten 
Elektronen (aus [82] mit freundlicher Genehmigung von Springer Netherlands, Rights and Per-
missions Department) 
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3.2.2 Probenpräparation 
 
Voraussetzungen für eine Phasenanalyse mittels EBSD sind  
1. ungestörte Probenoberflächen, damit EBSP tatsächlich vom interessierenden Bereich der 
Proben erhalten werden können und 
2. ein vollständiger Satz von Gitterparametern der in der Probe tatsächlich vorhandenen 
Phasen. 
Da rückgestreute Elektronen nur aus einer Probentiefe von maximal 100 nm wieder die Probe 
verlassen können und damit zum EBSP beitragen, muss dafür gesorgt werden, dass es in diesem 
Bereich keinen wesentlichen Einfluss von absorbierenden Oberflächenschichten oder gestörten  
Gittern gibt. Deshalb wird im Allgemeinen eine Schliffpräparation genutzt. Letzter Schritt zur 
Beseitigung von präparationsbedingten Defekten ist bei Metallen häufig das Elektropolieren. Für 
keramische Proben ist diese Methode nicht einsetzbar. Eine Möglichkeit ist der Einsatz von fein-
körnigen oxydischen Suspensionen im letzten Polierschritt. Die besten Ergebnisse konnten durch 
Vibrationspolieren erhalten werden. Schon relativ kurze Polierzeiten führen bei Stahlproben zu 
sehr guten Beugungsbildern. Für reine ZrO2 – Keramik konnten jedoch erst nach 20 h Polierzeit 
gute Ergebnisse erreicht werden. Tabelle 3.1 gibt eine Übersicht zur Präparation. 
 
 
Tabelle 3.1: Zusammenstellung der Präparationsschritte für EBSD-Untersuchungen 
Arbeitsschritt Gerät Arbeitsmittel 
Körnung Typ Hersteller 
Einbetten Cast´N Vac 
(Buehler) 
 Epoxidharz EpoThin Buehler GmbH 
In der Steete 2 
40599 Düsseldorf 
Schleifen  Abramin  
(Struers) 
























Polieren  Abramin  
(Struers) 













VibroMet 2  
(Buehler) 
0,02 µm Microloth Poliertuch,SiO2- Po-
liersuspension  MasterMet2 
Buehler GmbH 
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Die erforderliche Polierzeit wurde in einer Versuchsreihe ermittelt. Ausgangspunkt waren bis 1 
µm polierte gesinterte ZrO2-Proben. Das verwendete Pulver war Mg-PSZ von Saint Gobain mit 
einer mittleren Partikelgröße von 3,1 µm (Pulver Mg-PSZ SG grob in Tabelle 2.5 auf Seite 11). 
Das  Sintern erfolgte mittels SPS Verfahren (spark plasma sintering) unter Verwendung eines 
Gerätes von FCT System GmbH. Dabei wurden die Proben im Vakuum bei einer Temperatur 
von 1100 °C und einem Druck von 51 MPa 5 Minuten gesintert. Die erreichte Dichte war etwa 
98 %. Das Verfahren wurde von Martin, Richter u. a. in [84] beschrieben. Die Phasenanalyse 
mittels EBSD zeigte, dass man von einer homogenen Probe ausgehen kann. Es sind alle Konfi-
gurationen des ZrO2 vorhanden. Durch die kurze Sinterzeit sind keine Destabilisierungseffekte 
durch Mg-Diffusion zu erwarten. Die Proben wurden stufenweise poliert und in einem Cressing-
ton sputter coater jeweils mit 0,1 nm PtPd20 beschichtet wobei die mittlere Schichtdicke mittels 
Schwingquarzsystem gemessen wurde. Anschließend erfolgte die EBSD-Phasenanalyse bei einer 
1500-fachen Vergrößerung. Zum Einsatz kam ein konventionelles REM XL30 von Philips mit 
W-Katode. Das Gerät ist mit einem EDS/EBSD System TSL von Edax ausgerüstet. Bild 3.17 
zeigt typische REM-Abbildungen und entsprechende Beugungsbilder. Man erkennt, dass die 
Abrundung der Kanten der ZrO2-Partikel mit der Polierzeit abnimmt. Nur ein geringer Anteil der 
EBSP nach dem 1 µm Diamantpolieren war automatisch auswertbar. Bild 3.17 zeigt qualitativ, 
dass die EBSD Bildqualität mit der Vibrations-Polierzeit besser wird. Immer mehr Bänder wer-
den sichtbar. Offensichtlich nimmt die Linienschärfe mit der Polierzeit zu. Auf der Grundlage 
dieser visuellen Bewertung war es allerdings nicht möglich, über die optimale Polierzeit zu ent-
scheiden. Deshalb wurde eine quantitative Bewertung vorgenommen. Wesentliche Parameter für 
die Bewertung der Qualität von EBSD-Analysen sind der Fit (Mittlere Differenz der Winkel 
zwischen nachweisbaren Kikuchi-Bändern und dem gewählten Modell) und der Qualitätsindex 
IQ (Maß für die Linienschärfe im Experiment, Image Quality). Der Qualitätsindex wird oftmals 
auch als Bandkontrast bezeichnet. Die Algorithmen unterscheiden sich von Hersteller zu Herstel-
ler. Diese Parameter wurden in Abhängigkeit von der Polierzeit registriert. Bei der Analyse der 
Phasenzusammensetzung stellte sich heraus, dass bei der automatischen Analyse von nicht ein-
deutig auswertbaren EBSP anteilmäßig stets mehr Beugungsbilder dem monoklinen ZrO2 als 
dem kubischen bzw. tetragonalen ZrO2 zugeordnet werden. Daraus ergibt sich ein zusätzlicher 
Fehlereinfluss. Es muss also eine Filterung erfolgen. Im verwendeten TSL-System kann man das 
mit Hilfe von sehr variablen Partitionen realisieren. Es wurden nur EBSP in die automatische 
Auswertung einbezogen, deren Fit-Werte  < 1,2 ° waren. Dadurch kann man alle EBSP von Po-
ren, Korngrenzen und stark deformierten Probenbereichen ausschließen. Eine Kontrolle muss 
stets für jede Probenart durch Vergleich der berechneten Phasenverteilung mit dem REM-Bild 
und der IQ-Verteilung erfolgen. Ein Beispiel dafür zeigt Bild 3.18. Die IQ-Werte sind zwischen 
schwarz für nicht auswertbare EBSP und weiß für sehr gute EBSP kodiert. Man erkennt, dass 
mit der Bedingung Fit < 1,2 ° alle Poren und sonstig gestörte Bereiche ausgeschlossen wurden. 
Mit dieser Bedingung wurde gearbeitet. Ein weiterer für die Bewertung der Präparation geeigne-
ter Parameter ist der Anteil auswertbarer EBSP innerhalb einer Partition im Verhältnis zur 
Gesamtzahl der EBSP. Voraussetzung dafür ist ein konstanter Anteil kristalliner und auswertba-
rer Bereiche innerhalb der Probe. Davon kann im gegebenen Fall ausgegangen werden. Die 
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0 h  
2 h  
6 h  
20 h  
Bild 3.17: Einfluss der Zeit beim Vibrationspolieren auf die EBSP Bildqualität (links) und die 
SE Bildqualität (rechts) 
 





Bild 3.19 zeigt die Abhängigkeiten der genannten Parameter von der Zeit beim Vibrationspolie-
ren. Die Trendlinien deuten an, dass nach 20 h Polierzeit noch immer Verbesserungen des IQ zu 
erwarten sind. Die Parameter Fit und Punkte in Partition haben bei 20 h aber offenbar bereits 
Sättigungswerte erreicht. Etwa ab 10 h Polierzeit ist auch das Ergebnis der Phasenanalyse kon-
stant und nicht mehr von der Präparation abhängig. Unter Beachtung dieser Ergebnisse wurde 
bei den Analysen der vorliegenden Arbeit stets mit einer Polierzeit von 20 h gearbeitet. Die be-
schriebene Präparationsmethode ist auch für Aluminium-Legierungen geeignet. Entsprechende 
Ergebnisse wurden von Dietrich, Berek u. a. in [85] veröffentlicht.    
 
 
Bild 3.18: REM-Abbildung mit markiertem Raster-Bereich (a) und dazugehörige Verteilungen 
der Bildqualität IQ (b) und der Phasen (c) mit der Bedingung Fit < 1,2 ° 
rot,blau: tetragonales ZrO2, grün: kubisches ZrO2, gelb: monoklines ZrO2  
a) 
b)                                                                            c)    











Insgesamt ist zu beachten, dass auf die hier genannten Parameter eine ganze Anzahl von weite-
ren Faktoren Einfluss haben. Diese sind in der folgenden Tabelle genannt. Wegen der Vielzahl 
von Einflüssen tritt eine große Streuung der Werte auf. Eine Angabe von Fehlerbereichen ist 
unter diesen Umständen nicht möglich. 
 
 
Bild 3.19: Einfluss der Zeit beim Vibrationspolieren auf die auswertbaren Punkte einer Partition (a), die 
EBSP-Bildqualität (b), den berechneten monoklinen Anteil (c) und die mittlere Winkelabweichung  (d) 
 
a)                                                                           b)   
c)                                                                                 d)   
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Tabelle 3.2: Einflussfaktoren für die EBSP-Bildqualität 
Faktor Erläuterung Einfluss 
Gefüge der Probe Die Analyse des Mikrogefüges ist das ei-
gentliche Ziel der Untersuchungen. Zu 
beachten ist die Inhomogenität des Aus-
gangsmaterials. Die Untersuchung des 
Einflusses der Probenpräparation erfolgte 
jeweils an derselben Probe. 
konstant 
Probenpräparation Die Polierzeit wird schrittweise erhöht unter 





Das sind insbesondere Oxid- und andere 
Anlaufschichten. 
vernachlässigbar 
Leitfähige Beschichtung Im gegebenen Fall war es stets eine Pt/Pd20-
Schicht mit einer mittleren Dicke von 0,1 
nm.   
konstant 
Anregungsbedingungen Entscheidend sind die Beschleunigungs-
spannung, die Strahlfleck Größe und der 
Probenstrom. Die Parameter waren 20 kV 
und Spot 6. Insbesondere nach einem Ka-




Geometrie im REM Die Intensität der EBSP ist insbesondere 
vom Kippwinkel der Probe und vom Ab-
stand des Detektors abhängig. Es wurde mit 
70° Kippwinkel gearbeitet.  
konstant 
Kameraeinstellungen Verstärkung, Messzeit und Untergrundkor-
rektur  haben entscheidenden Einfluss auf 
die EBSP-Bildqualität. Bei jeder Probe kann 
sich eine Änderung erforderlich machen. 
möglichst konstant 
(kritisch) 
Auflösung Die gewählte Auflösung wirkt sich auf die 
automatische Erkennung der Beugungsbän-




Wegen der geringen elektrischen Leitfähigkeit müssen keramische Materialien insbesondere 
ZrO2 vor Untersuchungen im REM elektrisch leitfähig beschichtet werden. Dafür geeignet sind 
dünne Schichten aus Kohlenstoff, Gold, Platin oder Pt/Pd. Über eine systematische Untersu-
chung des Einflusses der Schichtdicken auf die EBSP-Bildqualität wurde von Nowell, Witt u. a. 
in [86] berichtet. Demnach bedeutet eine Schichtdicke von 2 nm Au/Pd auf Si bereits einen Ver-
lust von etwa 70 % Bildqualität. Bei 2 nm Kohlenstoff sind es etwa 40 %. Man kann davon 
ausgehen, dass im gleichen Maß auch der Anteil automatisch auswertbarer EBSP beim Rastern 
einer Fläche sinkt.  
 
 
In der vorliegenden Arbeit kamen folgende Geräte zum Einsatz: 
• Edwards Sputter Coater S150B 
• Cressington Sputter Coater 208 HR 
• Cressington Thickness Controller mtm20 
• Cressington Carbon Coater 208 carbon 
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Die optimale Schichtdicke wurde durch schrittweises Erhöhen und entsprechende Kontrolle im 
REM ermittelt. Einerseits muss die Schichtdicke ausreichend sein, um Aufladungen zu vermei-
den. Andererseits muss sie gering genug sein, um die Verluste an Bildqualität möglichst klein zu 
halten. Bild 3.20 zeigt entsprechende Ergebnisse für die oben beschriebene SPS gesinterte ZrO2-




Bild 3.20: Einfluss der PtPd20 Schichtdicke auf die auswertbaren Punkte einer Partition (a)  
die EBSP Bildqualität (b), den berechneten monoklinen Anteil (c)  
und die mittlere Winkelabweichung (d) 
 
c)                                                                                      d)   
a)                                                                                      b)   
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Im Vergleich zu 0,1 nm bedeutet eine Schichtdicke von 0,5 nm bereits eine Reduzierung der 
Bildqualität auf etwa 57 %. Andererseits sind geringere Schichtdicken als 0,1 nm nicht möglich, 
weil dann Aufladungen eine automatische Auswertung von gerasterten Probenbereichen verhin-
dern. Deshalb wurde stets mit einer Schichtdicke von 0,1 nm gearbeitet.    
 
Ein gesondert zu lösendes Problem war die Phasenanalyse des Ausgangspulvers. Dazu mussten 
die Pulverpartikel in geeigneter Form fixiert und anschließend poliert werden. Eine direkte Auf-
nahme von Beugungsbildern an der Oberfläche von Partikeln war wegen Oberflächen- 
Verunreinigungen und Defekten nicht möglich. Es gelang auch nicht, die Pulver in Epoxidharz 
einzubetten und dann eine Präparation mit den oben beschriebenen Verfahren durchzuführen. 
Wegen der zu geringen Bindungskräfte zwischen Partikel und Harz wurden die Partikel entwe-
der herausgerissen oder nur abgerundet. Eine weitere Möglichkeit ist das Einbetten und 
anschließende Anschneiden mittels Ionenstrahl. Verschiedene Firmen bieten entsprechende Io-
nendünnungs- bzw. Ionen-Böschungsschnitt-Geräte. Es gelang jedoch nicht, eine entsprechende 
Musterpräparation durchzuführen. In jedem Fall bildete sich wegen der unterschiedlichen Ab-
tragsraten von Harz und Partikel und wegen Abschattungen eine raue Schnittfläche aus.   
Erfolgreich war dagegen die Einbettung der Pulver in einer niedrig schmelzenden Lotlegierung. 
Gewählt wurde die eutektische Legierung SnAg3,5 mit einer Schmelztemperatur von 221 °C. 
Bei derartigen Temperaturen ist keine Veränderung der Phasenzusammensetzung der ZrO2-
Pulver zu erwarten. In der Elektronik-Technologie werden Lotpasten aus SnAg3,5 verwendet. 
Diese Pasten müssen druckfähig sein. Wegen der engen Anschlussraster auf elektronischen 
Flachbaugruppen kommen auch entsprechend feine Metallpulver zum Einsatz. Im gegebenen 
Fall waren die Pulver-Partikelgrößen zwischen 20 µm und 45 µm. Zur Herstellung der Lotpasten 
werden die Metallpulver mit einem geeigneten Bindersystem und Aktivatoren gemischt. Aktiva-
toren sind erforderlich, um Oxidschichten von der Oberfläche der Kontaktpartner zu beseitigen 
und dadurch eine unmittelbare Benetzung bei Löttemperatur zu erreichen. Man verwendet übli-
cherweise Dikarbonsäuren. Die gesamte Technologie ist unter anderem von Albrecht in [87] und 
von Bell in [88] beschrieben worden. In der Firma Speziallotpaste Wolfgang Härtel, Freiberg, 
wurden derartige schwach aktivierte Pasten unter Zusatz von 10 % ZrO2-Pulver hergestellt. Die 
homogene Mischung war mit der üblichen Technologie möglich. Anschließend erfolgte der 
Druck auf nicht benetzende Al-Träger. Dann wurden die Träger auf einem Lotbad mit 240 °C 
erwärmt und an Luft wieder abgekühlt. Durch die Aktivierung konnte eine Benetzung des ZrO2 
mit Lot erreicht werden. Die dabei gebildeten Lotkugeln konnten anschließend in Epoxidharz 
eingebettet und wie oben beschrieben poliert werden. Ein typisches auf diese Weise eingebette-
tes und poliertes ZrO2-Agglomerat ist im Bild 3.21 gezeigt. Man erkennt das typische 
Eutektikum als Matrix. Es besteht aus Sn und der intermetallischen Phase Ag3Sn. Die Bindung 
zum ZrO2 ist gut. Deshalb konnte auch eine sauber polierte Oberfläche erreicht werden. Bild 
3.22 zeigt die entsprechenden EDS Elementverteilungsbilder und die Ergebnisse der EBSD Pha-
senanalyse. Wie im folgenden Abschnitt beschrieben, konnten die Phasenzusammensetzungen 
der ZrO2-Pulver im Ausgangszustand mittels EBSD bestimmt werden. Wesentlich ist, dass damit 
die Veränderung der Phasenzusammensetzung in Abhängigkeit von verschiedenen Parametern 
mit der gleichen Methode gemessen wurde. Systematische Fehler können so eliminiert werden.      
 
  













Bild 3.21: REM-Abbildung des Querschliffes einer SnAg3,5-Lotkugel an der Grenze zur Ein-
bettmasse mit eingelagertem ZrO2-Pulverpartikel 
 

















Bild 3.22:  REM-Abbildung des Querschliffes einer SnAg3,5-Lotkugel an der Grenze zur Ein-
bettmasse mit eingelagertem ZrO2-Pulverpartikel sowie dazugehörige EDS-Element-
verteilungsbilder und Ergebnisse der EBSD-Phasenanalyse 
a) REM-Abbildung 
b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS- Elementverteilungsbild für Sn 
d) EDS- Elementverteilungsbild für Mg 
e) Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität 
f) EBSD-Phasenverteilungsbild für ZrO2  
(grün: kubisch, rot/blau: tetragonal, gelb: monoklin) 
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3.2.3 Phasenanalyse 
 
Wie bereits im Abschnitt 3.2.2 erläutert wurde, ist die zweite Voraussetzung für eine erfolgrei-
che Phasenanalyse mittels EBSD ein vollständiger Satz von Gitterparametern der in der Probe 
tatsächlich vorhandenen Phasen. Das genutzte EBSD-OIM-TSL-System von EDAX vergleicht 
die Übereinstimmung von Experiment und Modell anhand unterschiedlicher Parameter. Für die 
Untersuchungen dieser Arbeit wurde folgendes Vorgehen gewählt: Zunächst wird mit Hilfe der 
allgemein üblichen Hough-Transformation, wie von Wright in [89] beschrieben, die Lage von 
mindestens 3 und maximal 10 Bändern ermittelt. Die Anzahl von Dreiecken aus diesen Bändern 
heißt „Votes“ und ist ein Parameter. Zu jeder betrachteten Phase sind die möglichen Winkel zwi-
schen Netzebenen bzw. Bändern bekannt. Im Rahmen eines üblichen Fehlers von ± 1° wird nach 
Übereinstimmungen gesucht. Die mittlere Winkelabweichung je Phase dabei ist der zweite Pa-
rameter „Fit“.  Der dritte Faktor „Confidence Index CI“ bringt zum Ausdruck, wie deutlich sich 
eine Lösung für die Übereinstimmung von Winkeln pro Phase von weiteren Lösungen unter-
scheidet. Im kubischen System gibt es sehr oft mehrere gleichwertige Lösungen. Deshalb wurde 
dieser Faktor nicht verwendet. Wie bereits erläutert wurde, scheidet der Netzebenen- Abstand als 
Parameter aus wegen zu großer Fehler. Für jeden Punkt i mit auswertbarem EBSP wird nach der 
Beziehung 
 




[+XQ    {3.10} 
 
jeder betrachteten Phase ein Rangfaktor Ri zugeordnet. Danach erfolgt die Entscheidung für die  
Phase mit dem höchsten Wert Ri . Im gegebenen Fall wurden die Wichtungsfaktoren A=0, B=1 
und C=3 angesetzt. Die Phasenanalyse erfolgt also durch Vergleich zwischen möglichen in Frage 
kommenden Gitterstrukturen und dem Experiment. Demzufolge ist das Ergebnis unsinnig, wenn 
eine Phase, die in der Probe tatsächlich vorhanden ist, nicht einbezogen wird. Eine grobe Vor-
auswahl ist möglich, indem man anhand der chemischen Zusammensetzung, die durch EDS 
ermittelt werden kann, aus einer möglichst umfangreichen Datenbank alle in Frage kommenden 
Phasen ermittelt.  Im Allgemeinen ergibt das einen nicht vertretbaren Aufwand. Deshalb wurde 
eine Vorauswahl mittels XRD getroffen (Berek, Aneziris, u. a. [26]).  Hill und Reichert haben  
den Einfluss der Oberflächenpräparation auf die XRD-Phasenanalyse von Mg-PSZ untersucht 
[24]. Es zeigte sich, dass durch eine Oberflächenbehandlung starke Unterschiede gegenüber dem 
Volumen auftreten. Insbesondere war der monokline Anteil an der Oberfläche nach dem Schlei-
fen wesentlich größer als im Volumen. Erst durch das Polieren nähern sich die Werte an. Der 
Vergleich zwischen XRD und EBSD wurde deshalb im vorliegenden Fall an polierten Oberflä-
chen derselben Proben vorgenommen. Dadurch konnten speziell für Mg-PSZ die in Frage 
kommenden Phasen festgelegt werden. In MMC treten Grenzflächenausscheidungen auf, die 
mittels XRD wegen des geringen Volumenanteils nicht ermittelt werden können. In diesem Fall 
musste die oben beschriebene Vorauswahl mittels EDS erfolgen. Typisch für Mg-PSZ in TRIP-
Stahl sind die in der Tabelle 3.3 zusammengestellten Phasen mit ihren Gitterparametern (siehe 
Abschnitt 2.1). Verwendet wurde die ICDD Datenbank [18]. Eine ausführliche Diskussion der 
Nachweisgrenzen von EBSD und XRD ist im Abschnitt 4 gegeben. Bei der Vorauswahl von 
möglichen Phasen mittels EDS ist zu beachten, dass die Probenbereiche, aus denen auswertbare 
Informationen erhalten werden, gemäß Bild 3.11 auf Seite 30 für EDS und EBSD unterschied-
lich sind. Weiterhin muss berücksichtigt werden, dass die optimalen Strahlstromstärken für EDS 
und EBSD unterschiedlich sein können. Bei den hier untersuchten Proben hat sich ein Si-
Driftdetektor Apollo10 von Edax bewährt. Er ist für hohe Impulsraten geeignet. Eine optimale 
Nutzung der Empfindlichkeit beider Detektoren konnte bei einer Rastergeschwindigkeit von 
etwa 10 fps (frames per second) erreicht werden. Im Fall von einphasigen Werkstoffen mit guter 
Oberflächenqualität, wo es um reine Orientierungsanalysen geht, kann dieser Wert leicht auf 100 
fps erhöht werden. Ein Beispiel ist polykristallines Slilizium (siehe [90]).  
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Eine wesentliche Aufgabe war die Bestimmung der Anteile der unterschiedlichen ZrO2-
Modifikationen in Abhängigkeit von technologischen Parametern (siehe Abschnitt 2.1) für reine 
Keramik ebenso wie für MMC. Eine nahe liegende Methode ist das Abrastern eines möglichst 
großen Probenbereiches und die Ermittlung einer mittleren Zusammensetzung. Bild 3.23 zeigt 
als Beispiel den Schliff einer bei 1200 °C gesinterten MMC-Probe bestehend aus Mg-PSZ und 
TRIP-Stahl. Die ZrO2-Partikel liegen technologisch bedingt als Agglomerate vor. Es stellte sich 
heraus, dass die Phasenzusammensetzung von derartigen Mg-PSZ-Agglomeraten stets eine sehr 
breite Streuung aufweist. Im Bild 3.24 ist das Ergebnis der Phasenanalyse an je 10 willkürlich 
verteilten Rasterflächen derartiger MMC-Proben gegeben.  Offensichtlich ist eine Unterschei-
dung der Ergebnisse für 1200 °C und 1250 °C Sintertemperatur auf Grund der gezeigten 
Streubereiche nicht möglich. Interessant ist in diesem Zusammenhang die Betrachtung der 
Summenhäufigkeits-Kurven. Bei einer großen Anzahl von unabhängigen Messwerten nähern sie 
sich den jeweiligen Verteilungsfunktionen an. Bild 3.25 zeigt die zu Bild 3.24 gehörigen Sum-
Tabelle 3.3: Gitterparameter der verwendeten Phasen in Mg-PSZ 





a / Å b / Å c / Å α / ° β / ° γ / ° 
ZrO2 0780047 monoklin 5.1507 5.2038 5.3156 90 99.196 90 
ZrO2 0140534 tetragonal 5.09 5.09 5.18 90 90 90 
ZrO2 0707304 tetragonal 3.5794 3.5794 5.1647 90 90 90 
ZrO2 0270997 kubisch 
(fcc) 
5.09 5.09 5.09 90 90 90 
Mg0,38 Mn0,62 SiO3 0832282 trigonal 9.649 10.389 12.108 108.65 102.32 82.95 
(Mg,Mn)Al2O4 0011154 kubisch 8.03 8.03 8.03 90 90 90 
Austenit  fcc 3.66 3.66 3.66 90 90 90 
Martensit  bcc 2.87 2.87 2.87 90 90 90 
 
Bild 3.23: REM-Abbildung des Schliffes einer bei 1200 °C 
gesinterten TRIP-Stahl / 10 Vol.% Mg-PSZ-MMC-Probe 
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menhäufigkeiten. Hier kann man erkennen, dass sich die zugehörigen Verteilungsfunktionen 
signifikant unterscheiden. Einerseits verschiebt sich die Gesamtverteilung zu höheren mono-
klinen Anteilen. Andererseits ändert sich die Breite der Verteilung. Im gegebenen Fall erfolgt 
offenbar bei höherer Sintertemperatur in allen Agglomeraten eine thermische Umwandlung. Eine 
weitere Möglichkeit der Darstellung derartiger Verteilungen von Messwerten sind die so genann-
ten Box-Darstellungen oder Box-Plots. Zu jedem untersuchten Zustand werden die 25- 50- und 
75- % Quantile in einer Box dargestellt. Zusätzlich kann man die Minima und Maxima in Gestalt 
von Linien zeigen. Auf diese Weise erhält man eine schnelle Übersicht über Form und Breite der 
Verteilungen ohne Annahmen über die zu Grunde liegenden Verteilungsfunktionen machen zu 
müssen. Für die hier behandelten unterschiedlichen Sintertemperaturen ist eine typische Box-
Darstellung im Bild 3.26 gezeigt. Bereits der Ausgangszustand vor dem Sintern ist durch eine 
breite Verteilung charakterisiert. Um diese Einflüsse erfassen zu können, reicht also die Messung 
einer großen repräsentativen Fläche nicht aus. In der vorliegenden Arbeit wurden deshalb stets 






































Bild 3.24: Mittelwerte und Standardabweichungen für die monoklinen Pha-
senanteile von  ZrO2 in TRIP-Stahl / Mg-PSZ-MMC bei unterschiedlicher 
Sintertemperatur 
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Bild 3.25: Summenhäufigkeitskurven für die monoklinen Phasenanteile von  ZrO2 in 
TRIP-Stahl / Mg-PSZ-MMC bei unterschiedlicher Sintertemperatur 
Bild 3.26: Box-Darstellung für die monoklinen Phasenanteile von  ZrO2 in TRIP-Stahl / 
Mg-PSZ-MMC bei unterschiedlicher Sintertemperatur im Vergleich zum Pulver 
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Insgesamt führte die Untersuchung der unterschiedlichen Einflussfaktoren auf das Ergebnis einer 
EBSD-Phasenanalyse zu folgendem Vorgehen: 
 
1. Schliffpräparation mit abschließendem Vibrationspolieren (20 h) 
2. Leitfähige Beschichtung durch Sputtern mit PtPd20 und einer Dicke von 0,1 nm 
3. Rastern von mindestens 10 repräsentativen Probenbereichen: 
Dabei werden zu jedem Punkt jeweils ein EDS-Spektrum und ein EBSP ausgewertet. 
4. Analyse der EDS-Elementverteilungen und Ermitteln der Schwellwerte an Phasengren-
zen 
5. Festlegen der EDS-Schwellwerte für die EBSD-Phasenanalyse interessierender Phasen  
6. Filtern der EBSD-Phasenverteilungen anhand der EDS-Schwellenwerte 
7. Filtern der EBSD-Phasenverteilungen anhand der „Fit“-Werte  
8. Berechnung der Phasenzusammensetzung im interessierenden Bereich: 
Dabei werden als Entscheidungskriterien für jeden ausgewerteten Messpunkt die Parame-
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4 PHASENANALYSE DES ZIRKONIUMOXIDS 




Über die entsprechenden Ergebnisse wurde von Berek, Aneziris u. a. in [26] berichtet. Aus-
gangspunkt waren mit 3,4 % Mg stabilisierte ZrO2-Pulver der Firma Saint Gobain, USA. Sie 
hatten eine mittlere Partikelgröße von 1,3 µm (Pulver Mg-PSZ SG fein in Tabelle 2.5 auf Seite 
11). Die Partikelgrößenverteilung ist im Bild 2.6 auf Seite 13 dargestellt.  
 
Die Phasenzusammensetzung der verwendeten Pulver wurde mittels XRD bestimmt. Dabei kam 
das Gerät PANanlytical X´pert Pro MPD zum Einsatz. Für die quantitative Rietveld- Analyse 
wurden die Programme Topas Academic und Autoquan sowie die Strukturmodelle aus [91] ge-
nutzt. Gitter- und Formparameter konnten angepasst werden. Aber die Atomkoordinaten, 
Gitterplatzbesetzung und Temperaturfaktoren wurden konstant gehalten. Die Methode war ur-
sprünglich von Rietveld für die quantitative Pulveranalyse mittels Neutronen- Beugung 
entwickelt worden [31, 32]. Sie wurde dann für Röntgenbeugung angepasst. Seit der letzten De-
kade des 20. Jahrhunderts wird sie im breiten Maße für Phasenanalysen genutzt. Es wird ein 
integrales Signal von einem bestimmten Probenvolumen erhalten. Das angeregte Volumen hat 
eine Abmessung im µm-Bereich. Damit erhält man im gegebenen Fall immer integrale Aussa-
gen. Im Ergebnis wurde die in der Tabelle 2.6 auf Seite 11 gegebene  
Phasenzusammensetzungen bestimmt [30]. Wie im Abschnitt 3.2.3 erläutert wurde, konnte die 
Phasenzusammensetzung der Pulver im Ausgangszustand auch mittels EBSD bestimmt werden. 
Dabei zeigte sich, dass eine sehr breite Streuung vorliegt.  
 
Die Ausgangspulver wurden in einem Gewichtsverhältnis von 70 : 30 mit deionisiertem Wasser 
gemischt. Für das Dispergieren und die Stabilisierung der Suspension kamen ein synthetischer 
Elektrolyt KM 1001 und ein Hydrokolloid KM 2000 von Zschimmer & Schwarz zum Einsatz. 
Die Festigkeit der Grünkörper wurde mittels Optapix PAF 35 von  Zschimmer & Schwarz einge-
stellt. Die Rohmaterialien wurden 2 h in einem Polypropylen-Becher mittels ZrO2 Rührkörpern 
gemischt. Durch Schlickerguss wurden rechteckige Körper mit den Abmessungen 3,5 mm x 4,5 
mm x 40 mm hergestellt. Anschließend erfolgte das Entbindern bei 400 °C in oxydierender At-
mosphäre mit einer Aufheizrate von 1 K/min und einer Haltezeit von 2 h. Dann wurden die 
Probekörper in einem Elektroofen mit oxydierender Atmosphäre gesintert. Die Aufheizrate war 
3 K/min und die Haltezeit bei Sintertemperatur 1450 °C, 1550 °C bzw. 1650 °C war 3 h. Die 
Abkühlrate betrug 5 K/min.  
Nach dem Sintern wurde die offene Porosität mit Hilfe eines Quecksilber Porosimeters PASCAL 
von Porotec, Deutschland, gemessen. Die offenen Porositäten betragen 21,8 % für 1450 °C Sin-
tertemperatur, 14,8 % für 1550 °C und 10,9 % für 1650 °C.  
Die Wärmeausdehnung wurden mittels Dilatometer DIL 402 von Netzsch, Selb, Deutschland 
bestimmt. Dazu wurden jeweils drei Zyklen zwischen Raumtemperatur und 1300 °C gefahren. 
Aufheizrate und Abkühlrate waren dabei konstant 4 K/min. Die resultierenden Ergebnisse  pro-
zentuale Dehnung in Abhängigkeit von der Temperatur zeigten die für Phasenumwandlungen 
erwartete Hysterese. Bild 4.1 zeigt als Beispiel die Ergebnisse einer bei 1450 °C gesinterten  
Probe. Die Phasenzusammensetzung der gesinterten Proben wurde zum Vergleich mittels Rönt-
genbeugung wie oben beschrieben ebenfalls mit dem Gerät PANanlytical X´pert Pro MPD 
gemessen. 
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In [24] ist durch Vergleich von Neutronenbeugung und Röntgenbeugung festgestellt worden, 
dass ein Polierprozess der Oberfläche von Mg-PSZ die Differenz der Ergebnisse verringert. Des-
halb wurden die Stäbe auf einer Seite poliert und erst dann gemessen. Dazu wurden sie mittels 
Wachs auf Metallscheiben geklebt und dann, wie im Abschnitt 3.2.2 beschrieben, geschliffen 
und poliert. Die so entstandenen polierten Oberflächen eigneten sich auch für die EBSD Pha-
senanalyse. Die XRD Messungen erfolgten mit rotierenden Proben und folgenden Bedingungen: 
Cu-Kα-Strahlung 40 kV / 40 mA, Winkelbereich 0 ° <  2θ < 110 °, Schrittweite 0,013 °, effekti-
ve Zählzeit 29 s pro Schritt. über mehrere Partikel und entsprechend viele unterschiedlich 
orientierte Körner mit unterschiedlicher Struktur. Durch Peak Entfaltung wird die Phasen-




     
Die thermischen Expansionskurven (Bild 4.1) zeigen typische Hysteresen. Im gegebenen Tem-
peraturbereich liegt gemäß Phasendiagramm (Bild 2.1) die Umwandlungstemperatur tetragonal-
monoklin. Man erkennt, dass es sich um einen Umwandlungsbereich handelt. Die relative Deh-
nung sinkt von Zyklus zu Zyklus. Das kann durch die Bildung von Mikrorissen bei wiederholter 
Phasenumwandlung erklärt werden (siehe Becher und Ferber [92]). Beim ersten Zyklus fällt auf, 
dass negative Längenänderungen gemessen werden. Dabei handelt es sich vermutlich um eine 
Folge unvollständiger Sinterung.  
Bild 4.2 zeigt ein typisches Schliffbild und dazugehörige EBSD-Ergebnisse. Die gesamte Fläche 
wurde mit einer Schrittweite von 0,5 µm gerastert. Daraus ergaben sich insgesamt 8883 Bild-
punkte. Zu erkennen ist zunächst die Porosität. In die Auswertung wurden nur Punkte 
einbezogen, bei denen die mittlere Winkelabweichung (fit) < 1 ° betrug. Das Verteilungsbild der 
EBSP-Bildqualität zeigt Poren und Korngrenzen eindeutig als schwarze Bereiche. Diese Berei-
che führen zu nicht auswertbaren EBSP und zeigen sich dem entsprechend im 
Phasenverteilungsbild als weiße Punkte. 
Bild 4.1: Dilatometer Kurven für Mg-PSZ gesintert bei 1450 °C 
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a)  b) 
 c)  d) 
Bild 4.2: Mg-PSZ,  gesintert bei 1550 °C, mit nachfolgendem Dilatometertest,  
REM-Bild a) und dazugehörige Verteilungsbilder der EBSP-Bildqualität b), der 
Kristallorientierung c) und der Phasen d)   
 
Es wurden die in der Tabelle 3.3 auf Seite 46 gegebenen Kristallgitter des ZrO2 in die Auswer-
tung einbezogen. Bei den hier untersuchten Proben ist der Einfluss einer Entmischung 
vernachlässigbar. Es wurden mittels EDS lediglich geringe Anreicherungen von Al und Si an 
Korngrenzen und Poren gefunden, die aber unabhängig von der Sintertemperatur waren. Wesent-
lich ist, dass unterschiedliche Phasen nebeneinander vorliegen. Man erkennt kubische Körner 
(grün) und vollständig tetragonale Körner (rot). Wie bereits im Abschnitt 2.1 diskutiert wurde, 
gehen wir von einer kontinuierlichen Gitterverzerrung beim Übergang kubisch-tetragonal aus. 
Durch EBSD sind die Übergangsphasen nicht zu unterscheiden. Sie wurden deshalb als kubisch 
zusammengefasst. Die tetragonale Phase ICDD 0707304 wurde jedoch stets berücksichtigt. 
Wenn sie beim Phasenvergleich gefunden wird, ist das ein Beweis für eine starke Verzerrung des 
kubischen Gitters in Richtung dieser tetragonalen Struktur. Tatsächlich sieht man im Phasenver-
teilungsbild Bereiche, wo sowohl kubische als auch tetragonale Punkte nebeneinander indiziert 
wurden. Das sind Umwandlungsbereiche. Daneben werden auch monokline Bereiche gefunden, 
die aber stets stark verzerrt sind. Wenn man davon ausgeht, dass im Herstellungsprozess der 
ZrO2-Pulver eine Wärmebehandlung zur gezielten Einstellung der Größe von tetragonalen La-
mellen innerhalb von kubischen Körnern enthalten ist, sollten lamellenförmige Strukturen bei 
höherer Vergrößerung gefunden werden.  









Bild 4.3: Mg-PSZ, gesintert bei 1650 °C,  
REM-Bild (a) mit markiertem Rasterbereich und dazugehörige Verteilungsbilder der EBSP-
Bildqualität (b), der Kristallorientierung (c) und der Phasen( d) (grün: kubisch, rot: tetragonal, 
gelb: monoklin)  
Das Bild wurde freundlicherweise von Dr. Rene de Kloe, Edax/Ametek, zur Verfügung gestellt 
 
Das ist tatsächlich der Fall, wie man im Bild 4.3 sehen kann. In einem Umwandlungsbereich, 
wie er bereits im Bild 4.2 bei geringerer Vergrößerung zu sehen war, haben sich hier bereits tet-
ragonale in monokline Lamellen umgewandelt. Das Bild 4.4 zeigt die Summenhäufigkeiten der 
mittels EBSD  gemessenen monoklinen Anteile innerhalb der bei unterschiedlicher Temperatur 
gesinterten Mg-PSZ Proben. Diese Summenhäufigkeiten nähern sich bei großer Anzahl von 
Messungen den realen Verteilungsfunktionen an. Die Anpassung symmetrischer Verteilungs-
funktionen an derartige Messwerte gestattet es, sehr schnell zu beurteilen, ob eine einfache 
Verteilung oder die Überlagerung mehrerer Verteilungen vorliegt.  Im letzteren Fall sind mehre-
re Einflussparameter zu erwarten. Selbstverständlich wird bei einer ausreichend großen Zahl von 
Messwerten auch die angepasste Funktion die Grenzwerte Null und Eins erreichen. Wesentlich 
ist die Aussage, dass die Verteilungen mit der Sintertemperatur zu kleineren monoklinen Antei-
len hin verschoben werden. Das Sintern erfolgt bei höherer Temperatur weiter im tetragonalen 
Bereich des Phasendiagramms. Eine temperaturabhängige Destabilisierung ist zu vernachlässi-
gen. Weiterhin erkennt man, dass es sich um einfache Verteilungen handelt, die bei niedrigerer 
Sintertemperatur breiter werden. Die gleichen Aussagen sind auch bei Auswertung der Box-Plots 
im Bild 4.5 möglich. Da es mit Hilfe von Box-Plots einfacher ist, mehrere Messreihen zu ver-
gleichen, wird im Folgenden bevorzugt diese Darstellungsweise gewählt.  




Bild 4.4: Summenhäufigkeiten der mittels EBSD bestimmten monoklinen Anteile unterschiedlich 
gesinterter Mg-PSZ Proben 
Bild 4.5: Box-Plots der mittels EBSD bestimmten monoklinen Anteile unterschiedlich gesinterter 
Mg-PSZ Proben 
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Eine zusätzliche Wärmebehandlung beim Dilatometer Test ist mehrfach mit einem Überschrei-
ten der Phasengrenze tetragonal-monoklin verbunden. Das führt zu einem erneuten Anstieg des 
monoklinen Anteils.   
Von besonderem Interesse ist der direkte Vergleich von EBSD und XRD Resultaten. Bild 4.6 
zeigt ein typisches XRD Spektrum [26]. Wie man sehen kann, lassen sich die Peaks des mono-
klinen ZrO2 gut separieren. Schwierig ist dagegen die Trennung der kubischen und tetragonalen 
Peaks. Es gibt direkte Linienüberlagerungen. Sehr kleine Kristallite unterhalb von 500 nm sind 
nicht mehr exakt erfassbar. Das führt dazu, dass insbesondere die Umwandlungsbereiche nicht 
exakt analysiert werden können. Sie tragen lediglich zur Linienverbreiterung bei. Demzufolge 
werden kubische und tetragonale Anteile unterschätzt. Das Ergebnis ist ein zu hoher Wert des 
gemessenen monoklinen Anteils. Im Gegensatz dazu sind die EBSP Bildqualitäten monokliner 
Bereiche stets geringer als die von kubischen und tetragonalen Bereichen. Umwandlungszonen 
werden auf Grund der Ortsauflösung der EBSD Methode gut erfasst. Deshalb wird bei EBSD 
Untersuchungen der monokline Anteil eher unterschätzt. Insgesamt führt das zu den in der Ta-
belle 4.1 erkennbaren Differenzen. Die Tendenz stimmt überein.  
 
 
Tabelle 4.1: Mittels XRD und EBSD bestimmte Anteile der ZrO2 Modifikationen [26] 






kubisch bzw. tetragonal XRD 72 87 97 
monoklin XRD 28 13 3 
kubisch bzw. tetragonal EBSD 94,4 97,4 99,8 
monoklin EBSD 5,6 2,6 0,2 
 
In einer aktuellen Arbeit von Martin, Berek u. a. [17] wurden die Möglichkeiten der Phasenana-
lyse in Mg-PSZ mittels EBSD und XRD diskutiert. Dazu sind ebenfalls reine Mg-PSZ Proben 
auf der Basis des in der Tabelle 2.5 auf Seite 11 spezifizierten Pulvers Mg-PSZ SG fein herge-
stellt worden. Das Sintern erfolgte mittels SPS (spark plasma sintering). Diese Methode ist im 
Abschnitt 5.3 beschrieben. Gesintert wurde 5 min bei 1100 °C und einem Druck von 51 MPa. 
Bild 4.6: Typisches XRD Spektrum mit erkennbarer Linienüberlagerung der kubischen und tetrago-
nalen Peaks [26] 
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Das Bild 4.7 zeigt ein XRD-Spektrum des gesinterten Materials. Ergebnis der Analyse nach 
Rietveld sind die in der Tabelle 4.2 gegebenen Parameter. Deutlich sind die Überlagerungen der 
kubischen und tetragonalen Peaks bei 35 ° und 60 ° zu sehen (siehe auch Bild 4.6). Das Bild 4.8 
zeigt Ausschnitte aus dem XRD-Spektrum. Im Bild 4.8 a) ist deutlich eine große Differenz zwi-
schen berechnetem Modell und Experiment bei Annahme der Gitterstrukturen von Tabelle 4.2 zu 
erkennen. Insbesondere findet man eine große Differenz zwischen dem 200c-Peak und dem 002t-
Peak. Diese Abweichung kann wesentlich reduziert werden, wenn man Zwischenstufen der tet-
ragonalen Verzerrung zulässt. Das Ergebnis zeigen die Bilder 4.8 b) und 4.8 c).    
 
Nach Kisi und Howard [5] gibt es einen eindeutigen Zusammenhang zwischen dem tetragonalen 
Gitterparameter c und der Mg-Konzentration im ZrO2. Die im Bild 4.8 angenommenen Gitterpa-
rameter lassen sich also unterschiedlichen Mg-Konzentrationen zuordnen. Diese sind bereits im 
Ausgangspulver vorhanden. Zu beachten ist auch eine Diffusion von Mg bei Sintertemperatur 
bzw. im Abkühlprozess nach dem Sintern. Das Ergebnis sind lokale Gradienten. Die kontinuier-
lichen Veränderungen des Gitterparameters c sind mittels EBSD nicht auflösbar. Lediglich die 
stabilen kubischen bzw. tetragonalen Endphasen lassen sich unterscheiden. Bei den Phasenana-
lysen der vorliegenden Arbeit sind die in der Tabelle 3.3 auf Seite 46 angegebenen 
Gitterstrukturen verwendet worden, um erkennen zu können, ob nur diese Endphasen auftreten, 
oder die erwarteten Zwischenstufen. Eine kontinuierliche Verzerrung des kubischen Gitters zeigt 
innerhalb von Körnern jeweils eine willkürliche Zuordnung als kubisch bzw. tetragonal, während 
stabile Endphasen zu einer eindeutigen Zuordnung der Einzelkörner führen. Bei der Auswertung 
wird im Allgemeinen nur der monokline Phasenanteil angegeben.     
Bild 4.7: XRD-Spektrum und Ergebnis der Rietveld-Analyse von SPS-gesintertem Mg-PSZ 
              (aus [17]) 





Tabelle 4.2: Ergebnisse der Rietveld-XRD-Analyse bei Annahme von 3 möglichen Strukturen des 
ZrO2  
 Vol.% a [Å] b [Å] c [Å] β [°] 
m-ZrO2 1.6±0.1 5.14±0.02 5.22±0.03 5.28±0.02 98.3±0.03 
t-ZrO2 60.0±0.5 3.5899±0.0002  5.1557±0.0005  
c-ZrO2 38.4±0.4 5.0824±0.0002    
 
  
Bild 4.8: Ausschnitt aus dem XRD-Spektrum von Bild 4.7(aus [17]) 
a)    Ungenügende Anpassung bei Annahme einer tetragonalen Struktur 
b)c) Verbesserte Anpassung bei Annahme von Übergangsstrukturen 
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4.2 Unterschiedlich gesinterte Metallmatrix-Verbundwerkstoffe  
Gegenstand der Arbeit waren unterschiedliche Ausgangswerkstoffe und unterschiedliche Sinter-
bedingungen bei der Herstellung von MMC auf dem pulvermetallurgischen Weg.  Das Ziel 
bestand darin, optimale Sinterbedingungen für den Verbundwerkstoff zu finden. Dabei stellte 
sich heraus, dass die Phasenzusammensetzung des ZrO2 in TRIP-Matrix-Verbundwerkstoffen 
sowohl vom Ausgangsmaterial als auch von den Sinterbedingungen abhängig ist. Ergebnisse 
wurden von Berek, Yanina u. a. in [93] veröffentlicht. Die Tabellen 4.3 und 4.4 enthalten die 
chemischen Zusammensetzungen der Ausgangspulver. Es kamen zwei austenitische Cr-Mn-Ni-
Stähle zum Einsatz. Dabei handelt es sich um die Legierung AlSI304 (1.4301) mit der Zusam-
mensetzung 17Cr1Mn9Ni (im Folgenden als 17-1-9 bezeichnet). Die andere Legierung ist 16-6-
6. Der wesentliche Unterschied besteht also im Mn-Gehalt. Die Pulver wurden bei TLS Bitter-
feld bzw. am Institut für Eisen- und Stahl-Technologie der TU Bergakademie Freiberg 
hergestellt. Es ist zu beachten, dass sich die Zusammensetzung in Abhängigkeit von der Charge 
den verwendeten technologischen Schritten insbesondere der Wärmebehandlung ändert. Derarti-
ge typische Veränderungen der Zusammensetzung sind in der Tabelle 4.5 zusammengestellt. Die 
Unterschiede einzelner Chargen liegen im 1 % Bereich. Das verwendete ZrO2-Pulver mit 2,8 % 
MgO kommt von Saint Gobain, USA. Die mittleren Partikelgrößen waren 26 µm bzw. 12 µm für 
Stahl und 1,3 µm bzw. 3,1 µm  für Mg-PSZ SG fein und SG grob. Sie wurden mittels Laser-
Granulometrie bestimmt und haben einen Messfehler von ± 6 %. Die entsprechenden chemi-
schen Zusammensetzungen der Pulver SG grob und SG fein sind in der Tabelle 2.5 auf Seite 11 
angegeben. Für die Herstellung kompakter Proben war das Kaltpressen gewählt worden. Dazu 
wurden die entsprechenden Pulver 30 Minuten mit Y-PSZ-Kugeln in einem Taumelmischer ge-
mischt. Der Volumenanteil des Mg-PSZ war 5 %. Zur Einstellung einer ausreichenden Festigkeit 
der Grünkörper dienten Zusätze von 1 % Optapix PAF35  der Firma Zschimmer & Schwarz, 
Deutschland, sowie 0,5 % Dextrin von Merck, Deutschland, gelöst in 5 % deionisiertem Wasser. 
Die Mischung wurde 25 Minuten in einem Gerät von Toni Technik, Deutschland homogenisiert. 
In einer uniaxialen Presse des Typs ES 270 von Rucks, Deutschland, erfolgte dann die Herstel-
lung zylindrischer Körper mit 50 mm Durchmesser. Diese wurden 60 min bei 350 °C entbindert. 
Die Temperaturgradienten waren dabei 2 K/min bis 100 °C, 0,2 K/min bis 350 °C und 0,2 K/min 
bei der Abkühlung. Gesintert wurde in einem Ofen Astro 1100-60100-M1 von Thermal Techno-
logy, Deutschland, an Luft bzw. im Vakuum jeweils 2 h bei 1100 °C, 1350 °C, 1380 °C bzw. 
1420 °C. Die Aufheizrate war 5 K/min und die Abkühlrate 10 K/min.  
 
Tabelle 4.3: Zusammensetzung der verwendeten Stahlpulver im Ausgangszustand 
 C  Mn Si Al Cr Ni Mo Ti Nb N 
17-1-9 0.055 1.13 0.55 --- 17.42 8.67 0.59 0.01 0.012 0.127 
16-6-6 0.046 5.98 0.965 0.072 14.37 5.46 --- --- --- 0.044 
 
 
Tabelle 4.5: Einfluss der technologischen Schritte auf die chemische Zusammensetzung von 
Stahl 
 Cr  Mn Ni Si Al C N 
Ausgangslegierung  15.5 5.79 5.94 0.983 0.096 0.044 0.0514 
Pulver 14.37 5.98 5.46 0.965 0.0715 0.046 0.0438 
Sintern im Vakuum 14.52 4.92 5.82 1.03 0.005 0.005 0.0006 
Sintern unter Ar 14.83 6.03 8.96 0.76  0.025 0.0087 
Tabelle 4.4: Zusammensetzung der verwendeten Mg-PSZ Pulver im Ausgangszustand 
 MgO Al2O3 SiO2 HfO2 CaO TiO2 Na2O Fe2O3 
Mg-PSZ 
SG fein 
3.37 0.63 2.43 1.73 0.21 0.14 0.09 0.01 
Mg-PSZ 
SG grob 
2.82 0.38 0.41 1.74 0.15 0.13 0.10 0.13 
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Eine Beschreibung der Methoden der Probenpräparation und der Phasenanalyse mittels EBSD 
wurde in den Abschnitten 3.2.2 und 3.2.3 gegeben. Die verwendeten Gitterparameter interessie-
render Phasen sind in der Tabelle 3.3 auf Seite 46 zusammengestellt. Die Bilder 4.9 und 4.10 
zeigen die Analyse eines typischen ZrO2 Agglomerates in der Trip-Stahl-Matrix. Bereits anhand 
der EDS-Elementverteilungsbilder können unterschiedliche Phasen erkannt werden. Man findet 
auf dieser Grundlage folgende Probenbereiche: 
1. ZrO2 (Zr, O) 
2. Stahl (Fe, Cr, Mn, Ni) 
3. Spinell (Mg, Mn, Al, O) 
4. Silikate (Mg, Mn, Si, O). 
Auf der Basis der EBSD-Phasenanalyse können diese erkannten Bereiche folgenden Phasen zu-
geordnet werden: 
1. ZrO2, monoklin, tetragonal bzw. kubisch 
2. Stahlmatrix, kfz oder krz 
3. (Mg,Mn)Al2O4 
4. Mg 0,38 Mn 0,62 SiO3 
Ein wichtiges Ergebnis ist, dass auf dieser Grundlage die ZrO2-Modifikationen ohne Überlage-
rung anderer Phasen bestimmt werden können. Das Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität zeigt 
innerhalb der ZrO2-Partikel eine geringere Bildqualität als im Stahl. Das ist unmittelbar verständ-
lich, da der Einbau von Mg auf Zr-Gitterplätzen mit O-Leerstellen verbunden ist und stets zu 
einer Gitterverzerrung führt. Das Gefüge ist feinkörnig. Wie bereits im Abschnitt 2.1 erläutert 
wurde, erfolgt im Rahmen der Herstellung von Mg-PSZ eine Wärmebehandlung zur gezielten 
Einstellung der Größe von tetragonalen Linsen innerhalb einer kubischen Matrix, um einen met-
astabilen Zustand ohne spontane thermische Umwandlung tetragonal-monoklin zu erhalten. Ein 
Sinterprozess in Anwesenheit von Stahl führt dann zu einer Diffusion von Mg zu den Grenzflä-
chen, wo Spinelle und Silikate gebildet werden. Durch diese Destabilisierung steigt der Anteil 
des monoklinen ZrO2. Das Agglomerat im Beispiel von Bild 4.10 ist überwiegend monoklin. 
Wie im vorangegangenen Abschnitt erläutert wurde, muss mit einer Streuung der Ergebnisse 
gerechnet werden. Deshalb werden in den folgenden Bildern die Verteilungen der ermittelten 
Phasenzusammensetzungen in der Form von Box-Darstellungen gezeigt. Wie man im Bild 4.11 
sehen kann, sind bereits die verwendeten Ausgangspulver durch eine breite Verteilung der be-
stimmten monoklinen Anteile gekennzeichnet. Bild 4.12 zeigt den Einfluss der Sintertemperatur 
auf die Phasenzusammensetzung bei Verwendung des Pulvers Mg-PSZ grob von Saint Gobain. 
Man erkennt, dass durch eine höhere Sintertemperatur der monokline Anteil ansteigt. Die Vertei-
lungen werden dabei schmaler. Als Ursache wird die beschriebene Destabilisierung durch Mg-
Diffusion und Phasenbildung gesehen. Diese ist von der Temperatur und Zeit abhängig. In 
Summe ergibt sich dadurch ein Verhalten, das nicht dem thermodynamischen Gleichgewichtszu-
stand entspricht. Gegenüber Bild 4.5 auf Seite 54 für das reine ZrO2 kehrt sich die 
Temperaturabhängigkeit des monoklinen Phasenanteiles beim Sintern sogar um. Bemerkenswert 
ist die besonders breite Verteilung bei 1100 °C Sintertemperatur. Sie ist einerseits Ausdruck für 
die Inhomogenität des Ausgangsmaterials. Andererseits erfolgte hier das Sintern sehr nahe an der 
Grenze tetragonal-monoklin im Phasendiagramm (siehe Bild 2.1 auf Seite 6). Durch eine erhöhte 
Mn-Konzentration im Stahl kann die Destabilisierung reduziert werden. Das zeigen die Bilder 
4.13 und 4.14. Die Legierungen 16-6-6 und 17-1-9 unterscheiden sich wesentlich im Mn-Gehalt. 
Die unterschiedlichen Ni-Gehalte haben keinen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung des 
ZrO2. Die Elemente Zr, Fe und Ni sind an Diffusionsprozessen nicht beteiligt, wie alle bisher 
durchgeführten EDS-Analysen übereinstimmend zeigen. Diese Aussage gilt im Rahmen der bei 
EDS gegebenen Nachweisempfindlichkeit. Zu beachten sind Schwankungen der Stahl-
Zusammensetzung von Charge zu Charge im Prozentbereich.         
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a) b) c) 
d) e) f) 
g) h) i) 
 
Bild 4.9: TRIP-Stahl 16-6-6 / 5 % Mg-PSZ fein, Im Vakuum gesintert bei 1350°C,  
Querschliff eines typischen ZrO2 Agglomerates, EDS-Elementverteilungsbilder für  
a) Zr           b)  Mg         c)  O         
d) Fe           e)  Cr          f)  Ni 




    






c)  d) 
 
e)  f) 
Bild 4.10: TRIP-Stahl 16-6-6 / 5 % Mg-PSZ fein, im Vakuum gesintert 2h bei  
1350°C, 
Querschliff eines typischen ZrO2 Agglomerates  
a) SEI 
b) EBSP Verteilung der Bildqualität 
c) EBSD Verteilung von Spinell 
d) EBSD Verteilung von Silikat 
e) EBSD Verteilung der Stahlphasen  (blau: Austenit, hellblau: Martensit) 
f) EBSD Verteilung der ZrO2-Phasen  
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Bild 4.12: TRIP-Stahl 16-6-6 / 5 % Mg-PSZ grob, im Vakuum gesintert, 
Einfluss der Sintertemperatur auf die mittels EBSD bestimmte Phasenzusammensetzung des 
ZrO2 
 
Bild 4.11: Summenhäufigkeiten der verwendeten Pulver im Ausgangszustand 
 






Bild 4.13: Sintern bei 1350 °C im Vakuum, Mg-PSZ fein 
Einfluss der Stahl-Legierungszusammensetzung auf den mittels EBSD bestimmten 
monoklinen Anteil im ZrO2 
Bild 4.14: Sintern bei 1350 °C im Vakuum, Mg-PSZ grob 
Einfluss der Stahl-Legierungszusammensetzung auf den mittels EBSD bestimm-
ten monoklinen Anteil  im ZrO2    
 
                                        64                                                  
Wegen der unterschiedlichen Streuung im Ausgangszustand ist der Einfluss des Mn bei dem 
Pulver Mg-PSZ fein deutlicher ausgeprägt als bei Mg-PSZ grob. Zu beachten sind auch die un-
terschiedlichen Diffusionswege. Bei feinerem Pulver wird der Effekt eher erkennbar. Nach 
Green [3] sind kleiner Partikel thermodynamisch stabiler hinsichtlich einer Umwandlung tetra-
gonal-monoklin. Dieser Effekt wird im gegebenen Fall offensichtlich durch die Destabilisierung 
infolge von Mg-Diffusion überkompensiert. Der Einfluss der Atmosphäre beim Sintern wurde 
für eine Sintertemperatur von 1350 °C untersucht. Die Bilder 4.15 und 4.16 zeigen die Ergebnis-
se. Demnach führt ein Sintern unter Vakuum zu signifikant niedrigeren monoklinen Anteilen als 
das Sintern unter Ar-Atmosphäre. Ein Grund dafür wird im Sauerstoff-Gehalt der Gasatmosphä-
re gesehen. Es werden Spinelle und Silikate gebildet, die offenbar thermodynamisch stabiler sind 
als die beteiligten Oxide. Wie bereits beschrieben, ist das mit Mg-Diffusion und Destabilisierung 
verbunden. Wiederum ist die Wirkung bei kleineren Partikeln größer als bei gröberen.  
Zusammenfassend kann man feststellen, dass die Phasenzusammensetzung von ZrO2 in einer 
Stahl-Matrix von mehreren Faktoren abhängig ist: 
 
1. Chemische Zusammensetzung und Homogenität der Ausgangsmaterialien 
2. Partikelgröße 
3. Temperatur und Zeit beim Sintern 
4. Sinteratmosphäre 
 
In jedem Fall wird unter üblichen Bedingungen nicht der thermodynamische Gleichgewichtszu-
stand erreicht. Zur Erklärung der Wirkung von Mangan gibt es zwei Möglichkeiten. Einerseits 
können Mn2+ Ionen im ZrO2-Gitter auf Zr-Plätzen eingebaut werden. Nach Khan [15] haben die 
Ionen Mg2+ und Mn2+ große Ähnlichkeiten hinsichtlich ihrer Ionenradien, der Lösungsenergie 
und der Cluster-Bindungsenergie im ZrO2. Sie können also gleiche Gitterplätze besetzen und in 
Verbindung mit Sauerstoff-Leerstellen zu einer Stabilisierung führen. Zu dem gleichen Ergebnis 
kamen auch Dravid und Ravikumar [94]. In eutektisch erstarrten Proben mit 25 Mol.% ZrO2 und 
75 Mol.% MnO fanden sie überwiegend kubisches ZrO2 mit einer Löslichkeit von mindestens 14 
% MnO. Die Analysen erfolgten mittels EDS in einem TEM. Elektronenbeugungsbilder zeigten 
eine diffuse Streuung, wie sie nach Aussage der Autoren für Sauerstoff-Leerstellen charakteris-
tisch ist. Mittels Elektronenenergieverlustanalyse (electron energy loss spectroscopy, EELS) 
konnte nachgewiesen werden dass der Ladungszustand des Mangans im ZrO2 dem des Mangans 
im MnO entspricht. Also handelt es sich um Mn2+ in Verbindung mit O-Leerstellen. Weigelt [30] 
fand bei Mg-PSZ-Proben, die mit Mn-Zugabe gesintert wurden, ebenfalls eine Stabilisierung der 
kubischen Phase. Es wirkt der gleiche Stabilisierungsmechanismus wie bei Mg2+. Andererseits 
enthalten die beobachteten Grenzflächenausscheidungen (Spinelle und Silikate) stets Mg und 
Mn. Durch eine erhöhte Mn-Konzentration kann das an den Grenzflächen vorhandene Angebot 
an Reaktionspartnern O, Si und Al schneller aufgebraucht werden. In der Folge entfällt dann die 
Triebkraft für eine Mg-Diffusion. Um diese Möglichkeiten zu untersuchen wurden systematische 
EDS-Analysen durchgeführt. Bild 4.17 zeigt typische EDS-Spektren von Stahl-Matrix und Ke-
ramik-Partikeln. Die Legierungsbestandteile Fe, Cr, Mn und Ni sind im Stahl durch Nutzung der 
K-Linien gut nachweisbar. Zu beachten sind  Linienüberlagerungen zwischen CrK und MnK. 
Diese spielen jedoch wegen der konstanten Cr-Gehalte bei Profilanalysen von Mn keine Rolle. 
Die Gehalte an O, Al und Si sind jeweils an der Nachweisgrenze oder darunter. Durch die Über-
lagerung der OK-Linien mit L-Linien von Cr, Mn, Fe und Ni ist ein Sauerstoff-Nachweis in der 
Stahlmatrix mittels EDS nicht möglich. Im ZrO2 findet man die typischen ZrL-Linien. Wegen 
der geringen Gehalte an Mn kann O ohne wesentliche Störung bis zur gegebenen EDS-
Nachweisgrenze analysiert werden. Zu beachten ist die Überlagerung von SiK und ZrL. Pro-
filanalysen sind jedoch möglich. Bei MgK und AlK gibt es keine störenden 
Linienüberlagerungen. Jedoch sind die Gehalte teilweise an der Nachweisgrenze. In jedem Fall 
ist eine Untergrundkorrektur erforderlich.  
   





















































Bild 4.16: Sintern bei 1350 °C, Mg-PSZ grob 
Einfluss der Sinteratmosphäre auf den mittels EBSD bestimmten monoklinen Anteil 
im ZrO2  
Bild 4.15: Sintern bei 1350 °C, Mg-PSZ fein 
Einfluss der Sinteratmosphäre auf den mittels EBSD bestimmten monoklinen Anteil 
im ZrO2  
 

















































b) Bild 4.17: Typische EDS-Spektren der untersuchten MMC 
a) TRIP-Stahl-Matrix 16-6-6 
b) ZrO2-Partikel  




Bild 4.18: TRIP-Stahl 16-6-6 / 5 Vol.% Mg-PSZ fein 
REM-Abbildung eines Agglomerates (a) und dazugehörige EDS-Linienprofilanalysen (b) 


























Bild 4.19: EDS-Linienprofilanalyse an einer Grenzfläche ohne Ausscheidung  
 (zu Bild 4.18) 
c) 
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Bild 4.20: TRIP-Stahl 16-6-6 / 5 Vol.% Mg-PSZ fein 
REM-Abbildung eines Agglomerates mit Ausscheidungen am Rand (a) und dazugehörige EDS-
Linienprofilanalysen (b) 















Bild 4.21: EDS-Linienprofilanalyse an einer Grenzfläche  mit Ausscheidung  























Bild 4.22: EDS-Linienprofilanalyse an einer Mg-Mn-Si-O-Ausscheidung innerhalb des 












                                        72                                                  
Die Bilder 4.18 und 4.19 zeigen EDS-Linienprofilanalysen an einem größeren ZrO2-Agglomerat. 
Für die Lage des Linienprofiles wurde ein Grenzflächenbereich ohne Ausscheidungen ausge-
wählt. Dadurch kann die Breite des Anregungsbereiches abgeschätzt werden. Die Analyse des 
Zr-Profiles in Bild 4.19 führt zu einem Übergangsbereich mit der Breite von 1,7 µm. Das zeigt 
sich auch in den Profilen für Mg, Mn, Al und O. Unter der Voraussetzung, dass die Grenzfläche 
zwischen der Stahl-Matrix und dem ZrO2-Partikel senkrecht zur Bildebene verläuft, kann der 
Durchmesser der im Bild 3.11 auf Seite 30 skizzierten EDS-Anregungsbirne mit 1,7 µm abge-
schätzt werden. Unter Beachtung dieses Ergebnisses ist im gegebenen Fall kein Diffusionsprofil 
für Mn innerhalb des ZrO2 nachweisbar. Diese Aussage wird durch eine große Zahl ähnlicher 
Analysen bestätigt. Die Mn-Konzentration ist innerhalb der Partikel stets an oder unter der 
Nachweisgrenze. Bild 4.20 zeigt ein ZrO2-Agglomerat mit deutlich erkennbaren Ausscheidungen 
an der Grenze zum Stahl wie auch im Inneren. Hier zeigen die Linienprofile für Mn, Si, Al, Mg 
und O deutliche Maxima. Im Bild 4.21 ist der Grenzflächenbereich dargestellt. Anhand des  Zr-
Profiles findet man eine Breite des Übergangsbereiches von etwa 2,1 µm. Innerhalb dieses Be-
reiches sind für Mg, Mn, Al und O Maxima erkennbar. In Übereinstimmung mit entsprechenden 
EBSD-Phasenanalysen werden diese Ausscheidungen als Spinell identifiziert. Bemerkenswert ist 
die Breite der entsprechenden Peaks. Sie liegt etwa bei 1 µm. Die Grenzfläche im Bild 4.18 liegt 
demzufolge nicht senkrecht zur Bildebene. In diesem Fall kann die tatsächliche Breite des Anre-
gungsbereiches mit etwa 1 µm abgeschätzt werden. Auch unter Annahme einer derartigen 
Anregungsbirne bei den EDS-Analysen ist jedoch eine Diffusion von Mn in das Innere von ZrO2 
nicht eindeutig nachweisbar. Klar ist jedoch die Beteiligung des Mn an Ausscheidungen. Bild 
4.22 zeigt einen Ausschnitt im Inneren des Agglomerates von Bild 4.20. Hier hat sich an der 
Grenzfläche von ehemals vereinzelten ZrO2-Partikeln während des Sinterns vermutlich eine Sili-
kat-Ausscheidung gebildet. Ein Minimum für Zr korreliert mit den Maxima für Mg, Mn und Si. 
Die Elemente Fe, Ni und Cr zeigen an der entsprechenden Position keine auswertbaren Signale. 
Damit kann eine Interpretation als Abrieb vom Polierprozess ausgeschlossen werden. Es ist 
vielmehr eindeutig Mn in das Innere des ZrO2-Agglomerates diffundiert. Das ist bevorzugt über 
Korngrenzendiffusion möglich. Für die beobachtete Stabilisierung des tetragonalen bzw. kubi-
schen ZrO2 durch Mn kommen also beide mögliche Mechanismen in Betracht. Die Bildung von 
Spinellen und Silikaten unter Beteiligung von Mg und Mn ist direkt vom Mn-Angebot abhängig. 
Eine erhöhte Mn-Konzentration im Stahl führt zu einer Verringerung der Triebkraft für eine Mg-
Diffusion und wirkt dadurch indirekt stabilisierend. Ein Beitrag des ersten Mechanismus mit 
direktem Einbau von Mn2+ in das Gitter von ZrO2 ist sehr wahrscheinlich, konnte jedoch mit den 
verfügbaren Untersuchungsmethoden nicht bewiesen werden.              
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4.3 Infiltrierte Keramik-Körper 
Im Rahmen des Sonderforschungsbereiches 799 „Trip-Matrix Composites“ wird unter anderem 
auch die Infiltration von keramischen Körpern mit Trip-Stahl untersucht. Dabei geht es einerseits 
um grundlegende Mechanismen von Benetzung und Infiltration. Andererseits geht es um die 
Auswirkung der Infiltration auf die Phasenzusammensetzung speziell der Keramik. Dadurch 
wird das Potenzial für verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlungen deutlich. 
Von Schärfl, Berek u. a. wurden entsprechende Ergebnisse veröffentlicht [95]. Wie bereits im 
Abschnitt 4.2 beschrieben wurde, hat die chemische Zusammensetzung des Stahls einen Einfluss 
auf die Phasenzusammensetzung der Keramik. Durch einen erhöhten Mn-Gehalt kann die durch 
Mg-Diffusion und Phasenbildung bedingte Destabilisierung der verwendeten Mg-PSZ Keramik 
teilweise kompensiert werden. Deshalb wurde für die hier beschriebenen Untersuchungen Cr-
Mn-Ni-Stahl der in Tabelle 4.6 gegebenen Zusammensetzung verwendet. Die Legierung 17-1-9 
diente wie im Abschnitt 4.2 zum Vergleich. 
 
 
Die Zusammensetzung der verwendeten Keramik-Pulver entsprach Tabelle 4.4 auf Seite 58. 
Weiterhin spielen Temperatur und Zeit beim Sintern bzw. bei der Infiltration eine wesentliche 
Rolle. Es wurden Verfahren gewählt, die eine möglichst kurze Kontaktzeit zwischen Stahl-
Schmelze und Keramik mit sich bringen. Dabei handelte es sich einerseits um die Infiltration von 
porösen keramischen Grundkörpern durch Druck-Infiltration. Andererseits wurden Pulvermi-
schungen konduktiv gesintert. Für die Druck-Infiltration wurden gesinterte keramische 
Vorformen für 2 h bei 1000 °C vorgewärmt und dann in einer mit Natriumsilikat gebundenen 
SiO2 Form plaziert. Der Stahlguss erfolgte mit einer Temperatur von 1600 °C. Das System ist im 
Bild 4.23 gezeigt. Es besteht aus einem Zufluss mit horizontalem Speiser und einer vertikalen 
Infiltrationszone. Die Schmelze dringt von unten nach oben unter dem Einfluss der Masse von ca 
40 kg in die Vorform ein. Auf diese Art und Weise wird das Risiko von Gaseinschlüssen mini-
miert. Die gesamte Kontaktzeit zwischen Stahl-Schmelze und Keramik-Formkörper betrug dabei 
ca. 7 min. Die Vorformen selbst wurden durch Extrusion hergestellt. Dazu wurde Keramik Pul-
ver mit 2 % Plastifizierern, 5 % Acrylat-Abstandshaltern und 10 % deionisiertem Wasser 
gemischt und anschließend in der Form von Hohlspaghetti extrudiert. Nach dem Trocknen bei 
110 °C erfolgte das Entbindern bei 500 °C in oxidierender Atmosphäre. Die Aufheizrate war 1 
K/min und die Haltezeit 2 h. Gesintert wurde in einem Elektroofen in oxidierender Atmosphäre 
mit einer Aufheizrate von 2 K/min bis 1450 °C bzw. 1650 °C. Die Haltezeit bei Sintertemperatur 
war jeweils 3 h gefolgt von einer freien Luftabkühlung. Die offene Porosität wurde mittels Was-
ser-Absorption nach DIN EN 993-1 bestimmt, während Porengrößenverteilung und Dichte in 
einem Quecksilber-Porosimeter PASCAL von Porotec, Deutschland,  gemessen wurden.  
Für die Herstellung von MMC auf dem pulvermetallurgischen Weg wurden die Ausgangspulver 
(5 Vol.% Keramik) in einer Vibrationsmühle ohne Zugabe von Bindern gemischt. Für das an-
schließende konduktive Sintern wurde die Anlage GLEEBLE HDS-V40 genutzt. Diese ist im 
Bild 4.24 dargestellt. Der Grundaufbau ist eine Si3N4 –Keramik-Form mit einem Innendurch-
messer von 50 mm, die sich in einem Stahlbehälter befindet. Die Einstellung der Temperatur 
erfolgt durch Widerstandserwärmung mit Wechselstrom unter zusätzlichem Druck. Form und 
Elektroden waren mit BN-Spray beschichtet. Eine Einwaage war jeweils 250 g. Alle Experimen-
te wurden unter Ar-Atmosphäre ausgeführt. Die Proben wurden jeweils 6 min bei 1150 °C 
Tabelle 4.6: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Stähle 
 Cr  Mn Ni Si Al C 
Gusslegierung 15-6-6  15,3 6,1 6,1 0,9 0,1 0,06 
Pulver-Zusammensetzung 
15-6-6 
15,4 5,9 6,0 1,2 0,1 0,04 
Pulver-Zusammensetzung 
17-1-9 
17,5 1,1 8,7 0,6 0,1 0,05 
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gesintert bei einer Aufheizrate von 50 K/min und freier Abkühlung. Das Druckregime war fol-
gendes: 
1. Druckkraft 80 kN bis 800 °C 
2. Lineare Abnahme der Kraft bis 30 kN bei Erwärmung bis 900 °C 
3. Druckkraft 30 kN bei Sintertemperatur 1150 °C 















Bild 4.24: Anlage für das konduktive Sintern mit den Bestandteilen Stromversorgung 
(1), Probe (3), Keramikform (4), Stahlform (5), Temperaturmessung im Zentrum (6), 
Druckstempel (7) mit entsprechender Verformungsrichtung (2) und 
Temperaturmessung am Stempel (8), (aus[95])   
 
Bild 4.23: System für die Infiltration von Keramik Formkörpern (aus [95]) 
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Tabelle 4.7 gibt eine Übersicht zur Porosität der gepressten Hohlspaghetti-Strukturen. Die Strän-
ge hatten jeweils Außen-Durchmesser von 3 mm und Innen-Durchmesser von 0,5 mm. 
Erstaunlicherweise wurden alle Innenporen infiltriert. Ein Grund dafür ist die hohe Porosität. 
Zusätzlich spielen aber auch Risse eine wesentliche Rolle.  
 
Tabelle. 4.7: Gemessene Porositäten 




Mittlerer Porendurchmesser  
(d50) in µm 
fein (d50 = 1,3 µm) 1450 30.5 ± 0.2 0.9 
fein (d50 = 1,3 µm) 1650 35.3 ± 0.2 0.9 
grob (d50 = 3,1 µm) 1450 52.2 ± 0.3 3.3 
grob (d50 = 3,1 µm) 1650 49.8 ± 0.3 3.1 
 
Risse entstehen durch den Temperaturschock beim ersten Kontakt zwischen Schmelze und Ke-
ramik sowie bei der nachfolgenden Abkühlung durch die unterschiedlichen 
Wärmeausdehnungskoeffizienten. Zu beachten ist der nicht lineare Wärmeausdehnungskoeffi-
zient von ZrO2 durch die Phasenumwandlung tetragonal-monoklin. Bild 4.25 zeigt einen 
typischen Riss an der Grenze zwischen Stahl und Keramik im Querschliff. Die resultierende 
Phasenzusammensetzung der Keramik wurde nach der im Abschnitt 3.2.3 beschriebenen Metho-
de an Querschliffen bestimmt. Bild 4.26 gibt ein entsprechendes Beispiel. Zu erkennen sind die 
Ergebnisse der EBSD Phasenanalyse im Bereich einer Grenzfläche zwischen Keramik auf Basis 
von Mg-PSZ SG grob und dem Stahl 15-6-6. An der Grenzfläche ist ein Riss erkennbar. Dieser 
läuft unmittelbar durch Grenzflächenausscheidungen. Die Poren innerhalb der ZrO2-Keramik 
sind bei der Probenpräparation teilweise mit Epoxidharz gefüllt worden. Im Verteilungsbild der 
EBSP Bildqualität (Bandkontrast) kann man diese Bereiche klar durch ihre schwarze Farbe er-
kennen. Hier gibt es keine auswertbaren EBSP. Das gilt auch für Korngrenzen. Diese sind 
sowohl in der Keramik als auch im Stahl klar zu erkennen. Im Grenzflächenbereich findet man 
Al. Weiterhin gibt es hier auswertbare EBSP. Auf der Grundlage der in der Tabelle 3.3 auf Seite 
46 gegebenen Gitterstruktur konnte eindeutig  (Mg,Mn)Al2O4 identifiziert werden. Das stimmt 























Bild 4.25: Hohlspaghetti-Strukturen aus Mg-PSZ SG grob, 
infiltriert bei 1600 °C mit dem Stahl 15-6-6  
REM-Abbildung der Grenzfläche Stahl-Keramik im Quer-
schliff mit Riss  
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Im Bereich des Stahls dominiert Austenit, da es sich um einen unverformten Zustand handelt. In 
der Keramik findet man drei unterschiedliche Bereiche. Erstens sind das vollständig kubische 
Körner. Zweitens gibt es rein tetragonale Körner. Und drittens findet man Übergangsbereiche. 
Wie bereits erläutert wurde, sind die Unterschiede der Gitterparameter, gemessen an der Nach-
weisempfindlichkeit der EBSD Methode, gering. Jedoch können die kubische Struktur und die 
tetragonale Struktur ICDD Nr. 0707304 in Tabelle 3.3 unterschieden werden. Dazwischen gibt 
es offenbar einen kontinuierlichen Übergang durch Verzerrung der kubischen Struktur. Dieser 
zeigt sich dadurch, dass innerhalb eines Kornes unregelmäßig sowohl eine kubische als auch 
eine tetragonale Struktur gefunden wird, ohne dass die zu erwartenden tetragonalen Linsen auf-
treten. Die Kontaktzeit der Keramik mit der Stahl Schmelze ist mit ca. 3 min sehr gering. 
Dennoch finden während der nachfolgenden Abkühlphase Diffusionsprozesse statt, die zu einer 
teilweisen Destabilisierung geführt haben. Neben Temperatur und Zeit spielt die chemische Zu-
sammensetzung eine wesentliche Rolle. Es ist bekannt, dass Mn2+ Ionen die Gitterplätze von 
Mg2+ einnehmen können (siehe Khan [15]). Deshalb wurden Stahl Legierungen mit unterschied-
lichem Mn Gehalt eingesetzt. Bild 4.27 zeigt eine mittels EDS aufgenommene 
Linienprofilanalyse senkrecht zu einer Grenzfläche des Typs von Bild 4.26. Anhand der Mg-
Konzentration ist die Lage der Spinell-Ausscheidung an der Grenzfläche zu erkennen. Im Be-
reich des Stahls links erreicht die Mg-Konzentration einen durch das Rauschen bestimmten 
Nullwert. Die Mn-Konzentration zeigt ein Profil in Richtung Grenzfläche. Mn ist ebenfalls im 
Spinell nachweisbar. Wesentlich ist eine messbare Mn-Konzentration innerhalb des ZrO2 ober-
halb des Rauschens. Si ist sowohl im Stahl als auch in der Keramik als Verunreinigung 
nachweisbar. Silikate sind aber im gegebenen Fall nicht nachgewiesen worden. Das erfolgt erst 
bei höherer Temperatur und längeren Zeiten (Konventionelles Sintern).  
 
Die Ergebnisse der EBSD Phasenanalyse sind in der Tabelle 4.8 zusammengefasst. Zu beachten 
sind die sehr breiten Verteilungen. Sie werden in der Tabelle durch Standardabweichungen an-
gegeben. Die wahren Verteilungsfunktionen sind unsymmetrisch, sodass  Standardabweichungen 
insofern nur Richtwerte darstellen können. Jedoch kann eine Gesamtübersicht gegeben werden.  
 
Tabelle 4.8: Ergebnisse der EBSD Phasenanalyse 
 Pulver Konduktives Sintern Schmelzinfiltration 
Stahltyp --- 17-1-9 15-6-6 15-6-6 
Mg-PSZ fein grob fein fein grob fein grob 
Monokliner  
Anteil 























Das konduktive Sintern erfolgte im Übergangsbereich tetragonal-monoklin gemäß Phasendia-
gramm. Gegenüber dem Ausgangspulver führt das in Gegenwart von Stahl des Typs 17-1-9 zu 
einem dramatischen Anstieg des monoklinen Anteils auf 80,9 Vol.%. Der Einfluss der Stahlzu-
sammensetzung ist klar zu sehen, wenn man die Werte für Mg-PSZ fein beider Stahlsorten 
vergleicht (siehe Bild 4.28). Wie bereits erläutert wurde, führt ein höherer Mn-Gehalt offensicht-
lich zu einer Restabilisierung. Die monoklinen Anteile sind nach einer Schmelzinfiltration 
wesentlich geringer als beim konduktiven Sintern. Die Unterschiede liegen einerseits in der Kon-
taktzeit zwischen der Stahlschmelze und dem ZrO2. Diese ist bei der Schmelzinfiltration 
geringer. Andererseits ist auch die effektive Kontaktfläche geringer als beim pulvermetallurgi-
schen Weg des konduktiven Sinterns der Pulver. Beide Einflüsse führen in Summe zu dem 
beobachteten Effekt. Die Ergebnisse der entsprechenden Phasenanalyse an konduktiv gesinterten 
Proben zeigt das Bild 4.28. Man erkennt, dass ein unterschiedlicher Mn-Gehalt sich bei sonst 
gleichen Bedingungen stark auf die Phasenzusammensetzung auswirkt. 
 
 






Bild 4.26: Hohlspaghetti-Strukturen aus Mg-PSZ SG grob, infiltriert bei 1600 °C mit dem Stahl 
15-6-6 
a) REM-Abbildung 
b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für Fe 
d) EDS-Elementverteilungsbild für Al 
e) Verteilungsbild der EBSP Bildqualität 
f) EBSD Phasenverteilungsbild mit den Phasen  
  Austenit (blau),kubisches ZrO2 (grün), tetragonales ZrO2 (rot) und Spinell (violett)   
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Die Angabe von Mittelwerten erscheint angesichts der sehr breiten Streuung von Messwerten 
problematisch. Es handelt sich um unsymmetrische linkssteile Verteilungen. Wie bereits erläu-
tert wurde sind Box-Plots, wie im Bild 4.28, eine übersichtliche Darstellungsweise. 
Bemerkenswert ist, dass sich bei den hier behandelten Einflüssen von Temperatur, Zeit und 
Stahlzusammensetzung die gesamten Verteilungskurven verschieben. Man kann also davon aus-
gehen, dass alle ZrO2-Partikel an der Umwandlung beteiligt sind. 
Bild 4.27: Hohlspaghetti-Strukturen aus Mg-PSZ SG grob, infiltriert bei 1600 °C mit dem 
Stahl 15-6-6 
EDS-Linienprofilanalyse senkrecht zur Grenzfläche Stahl (links) und Keramik (rechts)  
 












Bild 4.28: Mittels EBSD bestimmte monokline Anteile im ZrO2 von konduktiv bei 1150 °C gesin-
terten TRIP-Stahl / 5 Vol.% Mg-PSZ-MMC bei Einsatz unterschiedlicher Stahl-
Zusammensetzungen und dem Pulver SG fein  
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5 VERFORMUNGSINDUZIERTE PHASENUMWANDLUNGEN  
5.1 Schaumkörper 
In den letzten Jahren sind viele Arbeiten über die Anwendung von Verbundwerkstoffen insbe-
sondere zur Stoßenergieabsorption erschienen [96-98]. Angestrebt wird eine Aufnahme von 
Stoßenergie über kontrollierte Defektbildung [99]. Ein Maß dafür ist die spezifische Energie-
absorption pro Masseeinheit. Geeignet erscheinen zellulare Materialien aber auch Wabenkörper 
in Anlehnung an Vorbilder aus der Natur. 
Metallische Schäume sind durch eine einzigartige Kombination von Eigenschaften gekennzeich-
net, die sie insbesondere für die Stoßenergieabsorption geeignet erscheinen lassen.  
Charakteristisch ist eine hohe Porosität in der Größenordnung von 70 % bis 90 %. Einige Grup-
pen haben Schaumstrukturen auf der Basis von Hohlkugeln hergestellt [100, 101]. Nach 
Andersen, Waag u. a. [100] haben diese Materialien Plateau-Spannungen von 5 MPa und 23 
MPa sowie volumenspezifische Energieabsorptionen SEA von 2 MJm-3 bzw. 10 MJm-3 bei einer 
Verformung bis zu 50 %. Durch Kombination von Keramik mit duktilen Metallen können fehler-
tolerante MMC hergestellt werden. Mit dem Ziel des Einsatzes als abriebbeständige Werkstoffe 
für Werkzeuge wurden MMC durch die Infiltration von porösen ZrO2-Strukturen mit Stahl reali-
siert. Dabei nutzten Wittig, Glauche u. a. Titan als Aktivator an den Grenzflächen [102]. Ein sehr 
viel versprechender Ansatz für MMC mit guten mechanischen Eigenschaften wurde von Guo, 
Zhou u. a. in [103, 104] beschrieben. Sie nutzten einen niedrig legierten TRIP-Stahl in Verbin-
dung mit Y-PSZ-Keramik. In einer vorhergehenden Studie von Aneziris, Schärfl u. a. [105] 
wurden MMC in der Form von Wabenkörpern aus einem hoch legierten TRIP-Stahl und Mg-
PSZ-Keramik durch Extrusion bei Raumtemperatur hergestellt. Das Sintern erfolgte für 2 h bei 
1350 °C in einer 99,9 % Ar-Atmosphäre. Hier schließen sich die Untersuchungen der vorliegen-
den Arbeit an. Genutzt wird für die Herstellung von MMC-Schäumen die Methode nach 
Schwartzwalder [106]. Es wurden offenporige Schäume auf der Basis von Polyurethan-
Schwämmen mit 30 ppi (pores per inch) hergestellt. Mischungen aus  hoch legiertem TRIP-Stahl 
und Mg-PSZ sowie organischen Additiven wurden zur vollständigen Benetzung der Schäume 
benutzt. Anschließend wurde überschüssiger Schlicker ausgequetscht. Nach dem Trocknen er-
folgte das Beschichten wiederum mit Schlicker mit einer Sprühpistole. Nach dem erneuten 
Trocknen wurden die Probekörper 2 h bei 1350 °C unter 99,9 % Ar-Atmosphäre gebrannt. Die 
Einzelheiten des Herstellungsprozesses wurden von Aneziris, Berek u. a. in [107] beschrieben. 
Als Ausgangsmaterialien kamen TRIP-Stahl-Pulver gemäß Tabelle 5.1 und Mg-PSZ SG grob 
gemäß Tabelle 2.5 auf Seite 11 zum Einsatz. Die Partikelgrößen waren d50=33 µm für Stahl und 
d50=2,9 µm für die Mg-PSZ-Keramik. 
 
Tabelle 5.1: Chemische Zusammensetzung der verwendeten TRIP-Stahl-Pulver 
 Fe C N Cr Mn Ni Si S 
Gew.% Rest 0,027 0,06 18,1 1,3 7,8 0,4 0,02 
 
Die Druckverformung wurde mit einer servohydraulischen Maschine des Typs MTS880 mit ei-
ner Verformungsgeschwindigkeit von 0,016 mm/s vorgenommen. Unter Einsatz der in den 
Abschnitten 3.2.2 und 3.2.3 beschriebenen Techniken erfolgte die Phasenanalyse nach den ge-
stoppten Verformungsversuchen. Ergebnisse wurden von Berek, Aneziris u. a. bereits in [108-
112] veröffentlicht. Bild 5.1 zeigt einen TRIP-Stahl/Mg-PSZ-Schaum im Ausgangszustand nach 
dem Sintern. Mg-PSZ-Partikel liegen in der Form von Agglomeraten in der TRIP-Stahl-Matrix 
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Die Probe wurde innerhalb des markierten Bereiches gerastert. Unter Nutzung von gleichzeitig 
mit EBSD-Beugungsbildern aufgenommenen EDS-Spektren können charakteristische Bereiche 
erkannt und separat analysiert werden. Im vorliegenden Fall sind das folgende: 
 
a) Mg-PSZ-Keramik (Nachweis von Zr, O, Mg) 
b) Stahl (Nachweis von Fe, Cr, Mn, Ni) 
c) Spinell (Nachweis von Al, Mg, Mn, O) 
d) Silikat (Nachweis von Si, Mg, Mn, O) 
 
 
Wie man im Bild 5.2 sieht, kann man diese Bereiche anhand der Konzentrationen von Zr, Fe, Al 
und Si unterscheiden. Bild 5.3 zeigt das Ergebnis der entsprechenden EBSD-Analyse. Mittels 
EBSD werden den genannten Bereichen folgende Phasen zugeordnet: 
 
a) ZrO2 in den Modifikationen kubisch, tetragonal und monoklin 
b) Austenit, kubisch flächenzentriert 
c) Spinell (Mg,Mn)Al2 O4, kubisch 
d) Silikat Mg0,38 Mn0,62 Si O3, trigonal 
 
In der direkt erkennbaren Pore werden Si, O und C gefunden. Dabei handelt es sich um Rück-
stände aus dem Polierprozess und um Epoxidharz von der Einbettung. Die Gesamtdarstellung 
der Phasenverteilung im Bild 5.3 h) zeigt eine nahezu vollständige Zuordnung. Dabei ist zu be-
achten, dass die EBSP-Bildqualität im Bereich von Gitterdefekten stets gering ist. Das kann man 
im Bild 5.3 b) sehen. Hier sind Korngrenzen und die für monoklines ZrO2 charakteristischen 
Zwillingskorngrenzen sehr gut durch ihre dunklen Grauwerte zu erkennen. Erwartungsgemäß ist 
im Bereich der Pore kein Beugungsbild auswertbar. Im Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität ist 
dieser Bereich demzufolge schwarz. Nach der beschriebenen Separation konnte die Phasenzu-
sammensetzung einer ausreichend großen Zahl von ZrO2-Partikeln bzw. –Agglomeraten in 
Abhängigkeit von der Verformung bestimmt werden. Bild 5.4 zeigt die entsprechende Deforma-
tion bei Stauchung. Eine detaillierte Analyse derartiger CT-Bilder wird im Abschnitt 6.1 
gegeben. Das Bild 5.5 ist eine Zusammenfassung der EBSD-Phasenanalysen an Mg-PSZ in 
MMC-Schäumen. Dargestellt wurden Box-Plots mit den jeweiligen Minima und Maxima sowie 
den 25 %- und 75 %-Quantilen als unterer und oberer Rand der Boxen. Gegenüber dem Pulver 
Bild 5.1: TRIP-Stahl/5 Vol.% Mg-PSZ Schaum 
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findet man bereits nach dem Sintern eine deutliche Erhöhung des monoklinen Anteils. Es liegt 
eine breite und unsymmetrische Verteilung vor. In Abhängigkeit von der Verformung werden 
die Verteilungen weiter zu höheren monoklinen Anteilen verschoben und schmaler. Damit ist der 
Einfluss einer Verformung auf die Phasenzusammensetzung erstmals bewiesen.    
 
  








Bild 5.2: TRIP-Matrix/5 % Mg-PSZ-Schaumkörper im Ausgangszustand 
a) REM-Abbildung                                                b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für O                   d) EDS-Elementverteilungsbild für Fe 
e) EDS-Elementverteilungsbildfür Mg                 f)  EDS-Elementverteilungsbild für Mn 
g) EDS-Elementverteilungsbild für Si                 h)  EDS-Elementverteilungsbild für Al 
 






Bild 5.3: TRIP-Matrix/Mg-PSZ-Schaumkörper im Ausgangszustand 
a) REM-Abbildung                                                b) Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität 
c) Phasenverteilungsbild Austenit                        d) Phasenverteilungsbild Silikat 
e) Phasenverteilungsbild Spinell                          f) Phasenverteilungsbild ZrO2 
g) Verteilungsbild der Orientierungen                h) Phasenverteilungsbild insgesamt (grün: Austenit, rosa:Silikat,  
rot: Spinell, hellblau: kubisches ZrO2, dunkelblau: tetragonales ZrO2, gelb: monoklines ZrO2       




Bild 5.4: TRIP-Matrix/Mg-PSZ-Schaumkörper im Ausgangszustand (links)  
 und nach 45 % Stauchung (rechts) 
 
Bild 5.5: Abhängigkeit der monoklinen Anteile vom Sinterprozess und von der Stauchung im 
Vergleich zum Ausgangspulver  
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5.2 Wabenkörper 
 
Eine weitere Form zellularer Werkstoffe sind die Wabenkörper. Angeregt durch erstaunlich 
stabile Bauwerke der Natur, wie zum Beispiel Bienenwaben, versucht man, technisch nutzbare 
leichte und steife Strukturen zu entwickeln. In Analogie zu Schaumstrukturen sind auch Anwen-
dungen als Stoßenergie-Absorber naheliegend. Erste Ergebnisse haben Aneziris, Schärfl u. a. in 
[105] sowie Biermann, Martin u.a. in [113] veröffentlicht. Wie bereits im Abschnitt 7.1 darge-
legt wurde, kann insbesondere der Einsatz von MMC zu außerordentlichen mechanischen 
Eigenschaften führen. Entsprechende Ergebnisse wurden von Martin, Ehinger u. a. in [114], 
Krüger, Ehinger u. a. in [115], Weigelt, Giersberg u. a. in [116], Ehinger, Aneziris u. a. in [117] 
sowie Weigelt in [30] veröffentlicht. Sie basieren auf gemeinsamen Arbeiten im Rahmen des 
SFB799 „TRIP Matrix Composite“. Gegenstand dieses Kapitels ist die Analyse der Phasenzu-
sammensetzung der ZrO2-Keramik in Wabenkörpern aus TRIP-Stahl /Mg-PSZ-MMC in 
Abhängigkeit von der Verformung. Eine erste Veröffentlichung dazu von Weigelt, Aneziris u. a. 
ist in [118] gegeben. Für die Herstellung der MMC-Wabenkörper wurde die bekannte Extrusi-
onstechnik genutzt. Ausgangsmaterial war TRIP-Stahl-Pulver des Typs AlSI304 (X5CrNi18-10) 
mit einer mittleren Partikelgröße d50=14 µm. Die mittels Emissionsspektroskopie bzw. Verbren-
nungstechnik ermittelte Zusammensetzung der verwendeten Charge ist in der Tabelle 5.2 
gegeben.  
 
Tabelle 5.2: Chemische Zusammensetzung der verwendeten TRIP-Stahl-Pulver 
 Fe C Cr Mn Ni Si 
Gew.% Rest 0,01 18,4 1,13 9,3 0,67 
 
Als keramische Phase diente analog zum Abschnitt 5.1 Mg-teilstabilisiertes ZrO2 mit 3,4 % 
MgO. Die Partikelgröße war d50=1,3 µm. Hersteller ist Saint Gobain (USA). Die Zusammenset-
zung der Pulver ist der Tabelle 2.5 auf Seite 11 zu entnehmen. Erster Schritt der Herstellung war 
die Mischung der Pulver. In einem zweiten Schritt erfolgte dann die Zugabe eines geeigneten 
Bindersystems und weiteres Mischen. Nach Zugabe von Wasser wurde eine geeignete homogene 
und plastische Masse erhalten. Die gesamte Technologie ist in [118] beschrieben worden. Die 
Wabenstrukturen wurden mit dem Extruder LKIII2A (Linden, Deutschland) hergestellt. Die äu-
ßeren Abmessungen waren 25 x 25 mm2 mit 14 x 14 quadratischen Kanälen. Die Wanddicken 
betrugen 350 µm bei den mittleren und 400 µm bei den äußeren Zellwänden. Nach dem Trock-
nen bei 110 °C wurden aus den Strängen Proben mit 25 mm Länge geschnitten. Dann erfolgte 
das Entbindern 90 min bei 350 °C an Luft. Gesintert wurden die Proben in Ar-Atmosphäre 2 h 
bei 1350 °C mit Hilfe eines elektrischen Ofens HAT 1600 GT Vac (Linn, Deutschland). Die 
Aufheizrate war 5 K/min und die Abkühlrate 10 K/min. Bild 5.6 zeigt eine typische Probe nach 
dem Sintern. Im Hintergrund ist das Presswerkzeug zu erkennen. In der Folge des Sinterprozes-
ses entstanden Proben mit 22 mm Kantenlänge. Bei 5 Vol.% Mg-PSZ war die lineare 
Schrumpfung 12,67 %. Die offene Porosität betrug 9,28 % und die resultierende Dichte 6,62 %. 
Für die Druckprüfung in einer servohydraulischen Maschine MTS 880 (MTS, Deutschland) 
wurden zweiseitig an den Stirnseiten polierte Proben verwendet. Die Stauchung erfolgte quasi 
statisch mit 0,001/s bei Raumtemperatur. Für die Phasenanalyse zu gestoppten Druckversuchen 
wurden Proben nach 2,5,10,20 und 30 % Stauchung entnommen. Komplette Verformungskurven 
wurden bis zu 50 % Stauchung aufgenommen.  
Auf dieser Basis konnte die auf die Masse bezogene Energieabsorption SEA mittels  
 
SEAm = W/m       {5.1} 
mit                   # / ]3^_`$    {5.2} 
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bestimmt werden. Dabei sind P die Druckspannung, S der Weg und Sb der Weg am Ende des 
Experimentes.   
 
 
Für die Phasenanalyse mittels EBSD kamen die in den Abschnitten 3.2.2 und 3.2.3 dieser Arbeit 
beschriebenen Methoden zum Einsatz.  
Bild 5.7 zeigt die Ergebnisse der Druckprüfung (aus [118]). Alle Verformungskurven beginnen 
mit einem linear elastischen Bereich. Steigende Spannungen führen dann zur Verformungsver-
festigung und einem Maximum bei (428 ± 22) MPa. Danach tritt unmittelbares Versagen der 
Struktur auf. Die Kurven der MMC liegen bis zu einer Stauchung von etwa 25 % über der Kurve 
des reinen Stahls. Auch die spezifische Energieabsorption ist bis zu etwa 40 % Stauchung höher 
bei den MMC als beim Stahl. Eine Partikelverstärkung von 5 Vol.% Mg-PSZ führt sogar im ge-
samten untersuchten Verformungsbereich zu einer höheren spezifischen Energieabsorption als 








Bild 5.6: TRIP-Stahl / 5 Vol.% Mg-PSZ-Wabenkörper mit Presswerkzeug  
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Die Bilder 5.8 bis 5.11 zeigen typische Ergebnisse der EBSD-Phasenanalyse im Ausgangszu-
stand und nach 20 % Stauchung. Die ZrO2-Partikel liegen in der Form von Agglomeraten vor. 
Wie bereits beschrieben wurde, muss mit Reaktionen der vorhandenen Verunreinigungen mit 
dem Mg insbesondere an Grenzflächen gerechnet werden. Im vorliegenden Fall werden Silikate 
gebildet. Das erkennt man an den deutlichen Anreicherungen von Si, Mg, Mn und O. Wie bereits 
in den vorangegangenen Abschnitten erläutert wurde, können die entsprechenden Beugungsbil-
der mit der Kristallstruktur der Phase Mg0,38Mn 0,62SiO3  indiziert werden. Wie man in den Al-
Verteilungsbildern von Bild 5.8 und 5.10 sehen kann, ist dagegen im vorliegenden Fall die Bil-
dung von Spinell vernachlässigbar. Eine getrennte Phasenanalyse des ZrO2 erfordert das Filtern 
der dafür geeigneten Rasterpunkte an Hand der EDS-Information. Bild 5.9 zeigt die resultierende 
Phasenzusammensetzung innerhalb eines Agglomerates im Ausgangszustand vor der Verfor-
mung. Bemerkenswert ist, dass die EBSP-Bildqualität innerhalb der Stahl-Matrix im 
Ausgangszustand besser ist als innerhalb des ZrO2. Nach 20 % Stauchung ändert sich das, wie 
man im Bild 5.11 sehen kann. Ursachen sind die Bildung von Gitterdefekten und die Phasenum-
wandlung der Stahl-Matrix bevorzugt im Bereich von Verformungsbändern. Das Verhalten der 
TRIP-Stahl-Matrix bei Verformung ist in einer Reihe von Arbeiten beispielsweise von Martin, 
Wolf u. a. [41] und Martin, Ullrich u. a. [47] beschrieben worden.  Hier sei nur darauf hingewie-
sen, dass die Verformungsbänder mit ihrer erhöhten Dichte von Gitterdefekten anhand des 
Verteilungsbildes der EBSP-Bildqualität direkt erkennbar sind. Die Phasenverteilungsbilder des 
ZrO2 zeigen bereits im Ausgangszustand eine deutliche Erhöhung des monoklinen Anteils ge-
genüber dem Ausgangspulver. Das ist in den Bildern 5.9 und 5.12 zu sehen. Bild 5.12 ist eine 
Zusammenfassung der Ergebnisse an gestauchten MMC-Wabenkörpern. Die dargestellten Box-
Plots zeigen Minima und Maxima der Ergebnisse an mindestens 10 Agglomeraten sowie die 25 
%-, 50 %- und 75 % -Quantile der experimentellen Verteilungen. Wie bereits im Abschnitt 5.1 
deutlich wurde, sind die Verteilungen nicht symmetrisch. Deshalb ist die Angabe von Mittelwer-
ten allein nicht ausreichend. Auch unter Berücksichtigung der gegebenen Streuung ist aber klar 
nachweisbar, dass durch die Stauchung verformungsinduzierte Phasenumwandlungen ausgelöst 
wurden. Im Beispiel von Bild 5.11 ist die Umwandlung bereits vollständig.  
Bild 5.7: Verformungskurven in Zellrichtung und spezifische Energieabsorption für Proben 
mit unterschiedlichem Gehalt an Mg-PSZ (aus [118]) 
 

















Bild 5.8: TRIP-Matrix / 5 % Mg-PSZ-Wabenkörper im Ausgangszustand 
a) REM-Abbildung                                                b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für O                   d) EDS-Elementverteilungsbild für Fe 
e) EDS-Elementverteilungsbild für Mg                 f)  EDS-Elementverteilungsbild für Mn 
g) EDS-Elementverteilungsbild für Si                 h)  EDS-Elementverteilungsbild für Al 
 
 












Bild 5.9: TRIP-Matrix / 5 % Mg-PSZ-Wabenkörper im Ausgangszustand 
a) REM-Abbildung mit markiertem Rasterbereich 
b) Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität 
c) Verteilungsbild der Orientierungen            
d) Phasenverteilungsbild im ZrO2                           
   grün:  kubisches ZrO2,  
     
rot:     tetragonales ZrO2,  






















Bild 5.10: TRIP-Matrix / 5 % Mg-PSZ-Wabenkörper nach 20 % Stauchung 
a) REM-Abbildung                                                b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für O                   d) EDS-Elementverteilungsbild für Fe 
e) EDS-Elementverteilungsbild für Mg                 f)  EDS-Elementverteilungsbild für Mn 
g) EDS-Elementverteilungsbild für Si                  h)  EDS-Elementverteilungsbild für Al 
 









Bild  5.11: TRIP-Matrix / 5 % Mg-PSZ-Wabenkörper nach 20 % Stauchung 
a) REM-Abbildung mit markiertem Rasterbereich 
b) Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität 
c) Verteilungsbild der Orientierungen            
d) Phasenverteilungsbild im ZrO2                           
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Ab etwa 10 % Stauchung wird eine Sättigung erreicht. Diese Aussage erklärt die verbesserten 
Eigenschaften der MMC gegenüber dem reinen Stahl insbesondere unterhalb von etwa 25 % 
Stauchung im Bild 5.7. Durch die mit einer Volumenänderung verbundene Phasenumwandlung 
tetragonal-monoklin werden zusätzliche innere Spannungen in den MMC erzeugt, die zu einer 
Erhöhung der Festigkeit des Gesamtwerkstoffes führen. Das ist genau das Ziel der Arbeit im 
SFB 799.  
  
Bild 5.12: TRIP-Stahl / 5 Vol.% Mg-PSZ –Wabenkörper 
Einfluss der Stauchung auf die monoklinen Phasenanteile des ZrO2 im Vergleich zum Aus-
gangspulver  
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5.3 Kompakte Verbundwerkstoffe 
Für die Untersuchung der Abhängigkeit der Phasenzusammensetzung vom Verformungsgrad 
wurden kompakte MMC-Proben mit der Methode des Spark Plasma Sintering (SPS) hergestellt. 
Entsprechende Ergebnisse wurden von Martin, Richter u. a. in [84] vorgestellt. Ausgehend von 
der Erkenntnis, dass ein erhöhter Mn-Gehalt in den verwendeten Cr-Mn-Ni-TRIP-Stählen das 
metastabile tetragonale ZrO2 stabilisiert, kam ein entsprechender Stahl zum Einsatz. Dieser wur-
de im Rahmen des SFB 799 am Institut für Eisen- und Stahl-Technologie der TU Bergakademie 
Freiberg hergestellt. Das Prinzip bestand in der Verdüsung der schmelzflüssigen Legierung in 
einem Ar-Strom. Das erhaltene Pulver hatte eine Partikelgröße d50=12,3 µm. Die chemische Zu-
sammensetzung ist in der Tabelle 5.3 gegeben. Sie wurde mittels Atom-Emissions-
Spektroskopie (AES) ermittelt.    
   
Tabelle 5.3: Chemische Zusammensetzung der verwendeten TRIP-Stahl-Pulver 
 Fe C N Cr Mn Ni Si Al 
Gew.% Rest 0,05 0,01 14,4 6,0 5,5 1,0 0,07 
 
Als Ausgangsmaterial für das ZrO2 kam ein Produkt der Firma Saint Gobain mit einer mittleren 
Partikelgröße d50=3,1 µm zum Einsatz. Es handelt sich um die Charge SG grob. Die chemische 
Zusammensetzung ist der Tabelle 2.5 auf Seite 11 zu entnehmen. Die Phasenzusammensetzung 
der ZrO2-Pulver ist mittels XRD mit der Rietveld-Methode bestimmt worden. Die Ergebnisse  
sind in der Tabelle 5.4 gegeben. Zum Vergleich wurden auch die Streubereiche der mittels 
EBSD am Ausgangspulver ermittelten Phasenanteile mit angegeben.  
 
Tabelle 5.4: Mittels XRD und EBSD bestimmte Phasenzusammensetzung des Ausgangspulvers 
 kubisch tetragonal monoklin 
Programm Topas Academic 33 32 36 
Programm Autoquan 25 35 40 
EBSD 9,1 bis 79,1 5,9 bis 41,8 0 bis 75,7 
 
Die Probenherstellung wurde in [84] beschrieben. Ausgangspunkt für die Herstellung kompakter 
MMC für Verformungsuntersuchungen waren Mischungen aus 95 Vol.% TRIP-Stahl-Pulver und 
5 Vol.% Mg-PSZ-Pulver. Die Mischungen wurden in einer Kugelmühle 4 h bei 100 min-1 in 
Isopropanol homogenisiert. Nach dem Trocknen erfolgte das Sintern für 5 min bei 1100 °C und 
einem Druck von 51 MPa in einem SPS-Gerät der Firma FCT System GmbH. Nach dem Archi-
medes-Prinzip wurde eine Dichte von 98 % festgestellt. Aus den gesinterten Proben wurden 
zylindrische Stäbe mit Längen und Durchmessern von jeweils 6 mm hergestellt. Daran konnten 
quasi statische Druckprüfungen mit einer servohydraulischen Prüfmaschine MTS 810 vorge-
nommen werden. Die Umformgeschwindigkeit betrug 4×10-4 s-1.   Für die Analyse der 
Phasenzusammensetzung standen Proben mit unterschiedlicher Druckverformung zur Verfü-
gung. Wie im Abschnitt 3.2.2 beschrieben wurden für die Untersuchungen Querschliffe 
hergestellt. Als abschließende Stufe kam das Vibrationspolieren zum Einsatz. Die EBSD Pha-
senanalyse erforderte eine sorgfältige Trennung der zu analysierenden Bereiche in Stahl, 
Keramik und zusätzliche Ausscheidungen. Das entsprechende Verfahren ist im Abschnitt 3.2.3 
beschrieben worden. Im Ergebnis wurden die Phasenzusammensetzungen des Mg-PSZ innerhalb 
von mindestens 10 gerasterten charakteristischen Teilflächen ermittelt. Bild 5.13  zeigt die REM-
Abbildung eines typischen Querschliffes im Ausgangszustand sowie entsprechende Verteilungs-
bilder. Es handelt sich um einen relativ großen Bereich mit geringer Vergrößerung. Insbesondere 
im Phasenverteilungsbild sieht man sehr deutlich die Inhomogenität. Die Analyse zeigte, dass es 
sich um sehr breite Verteilungen handelt. Diese Verteilungen sind nicht symmetrisch. Deshalb 
ist die Messung an einer großen Fläche mit dem Ergebnis eines Mittelwertes nicht ausreichend. 
Um die reale Verteilung der Phasenzusammensetzung ermitteln zu können, muss eine ausrei-
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chende Zahl von Agglomeraten analysiert werden. Aus diesem Grund wurden Bereiche bei hö-
herer Vergrößerung analysiert. Das Bild 5.14 gibt ein entsprechendes Beispiel. Es handelt sich 
ebenfalls um den Ausgangszustand. Die EDS-Elementverteilungsbilder für Al und Si zeigen, 
dass noch keine bemerkenswerte Entmischung stattgefunden hat. Im Gegensatz zu den bei höhe-
rer Temperatur konventionell gesinterten MMC findet man keine Ausscheidung von Spinell oder 
Silikat an den Grenzflächen. Da es sich um diffusionsgesteuerte Prozesse handelt, sind die Ursa-
chen in den Unterschieden bei Temperatur und Zeit zu suchen. Sehr deutlich ist zu erkennen, 
dass die EBSP-Bildqualität des monoklinen ZrO2 stets geringer ist als im kubischen bzw. tetra-
gonalen ZrO2. Weiterhin ist die Korngröße im monoklinen ZrO2 geringer. Wie bereits in den 
vorangegangenen Abschnitten erläutert wurde, treten typische Zwillingsstrukturen auf. Bereits 
im Ausgangszustand findet man relativ ungestörte tetragonale Bereiche und umgewandelte mo-
nokline Bereiche nebeneinander. Es wurden zwei unterschiedliche tetragonale Phasen gemäß 
Tabelle 3.3 auf Seite 46 in die Untersuchung einbezogen, um Umwandlungsbereiche besser er-
kennen zu können.  Bild 5.15 zeigt ein gut eingebundenes Agglomerat nach 10 % 
Druckverformung. Wie im Bild 2.3 auf Seite 10 dargestellt wurde, wandelt sich die kubische 
Struktur in eine tetragonale dadurch um, dass gleichzeitig die a- und b- Achsen gestaucht und die 
c-Achse gestreckt werden. Die im Bild 7.15 blau markierte tetragonale Phase entspricht in Tabel-
le 3.3 der ICDD-Nr. 0140534. Es gibt nur eine sehr geringe Verzerrung gegenüber der kubischen 
Struktur durch Dehnung in c-Richtung. Wenn bei der automatischen Indizierung diese und die 
kubische Phase in den gleichen Körnern gefunden werden, ist das ein Zeichen dafür, dass es sich 
um einen Umwandlungsbereich handelt. Die rot markierte tetragonale Phase entspricht ICDD 
0707304 in Tabelle 3.3. Sie wird als tetragonal raumzentriert indiziert. Im Bild 2.3 auf Seite 10 
erkennt man, dass diese Phase auch tetragonal flächenzentriert indiziert werden kann. Die Struk-
turen sind gleichwertig. In jedem Fall ist hier die Abweichung gegenüber dem kubischen Gitter 
so groß, dass eine eindeutige Unterscheidung mittels EBSD möglich ist.     
Im Ergebnis kann die Abhängigkeit des monoklinen Anteils von der Druckverformung im Ver-
gleich zum Ausgangspulver und zum Ausgangszustand nach dem Sintern dargestellt werden. 
Eine entsprechende Box-Darstellung zeigt das Bild 5.16. Bemerkenswert ist, dass alle Verteilun-
gen bis zum Wert Null reichen. Das heißt, die Verteilungen werden lediglich breiter mit der 
Verformung. Nur ein Teil der ZrO2-Agglomerate wird spannungsinduziert umgewandelt. Dabei 
müssen folgende Voraussetzungen erfüllt sein: 
 
1. Gute Anbindung, um eine Übertragung der Druckspannung überhaupt zu ermöglichen 
2. Kristallorientierungen tetragonaler Körner, die bei Scherbeanspruchung zu einer Phasen-
umwandlung tetragonal-monoklin führen 
 
Das ist ein wesentlicher Unterschied gegenüber thermisch induzierten Phasenumwandlungen, an 
denen jeweils alle Körner beteiligt sind. Wesentliche Aussage ist, dass die Verteilungen ab etwa 
20 % Stauchung deutlich verschoben sind zu höheren monoklinen Anteilen. Das wird wie in den 




















Bild 5.13: Verbundwerkstoff aus 95 Vol.% TRIP-Stahl und 5 Vol.% Mg-PSZ im Ausgangszustand  
a) REM-Abbildung                                          b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für Fe           d) EDS-Elementverteilungsbild für O 
e) EDS-Elementverteilungsbild für Al           f) EDS-Elementverteilungsbild für Si 
g) Verteilungsbild der EBSP Bildqualität IQ 
h) EBSD Phasenverteilungsbild mit den Phasen  
  kubisches ZrO2 (grün), tetragonales ZrO2 (blau) , tetragonales ZrO2 (rot) , monoklines ZrO2 ,( gelb) 















Bild 5.14: Verbundwerkstoff aus 95 Vol.% TRIP-Stahl und 5 Vol.% Mg-PSZ im Ausgangszustand  
a) REM-Abbildung                                          b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für Fe           d) EDS-Elementverteilungsbild für O 
e) EDS-Elementverteilungsbild für Al           f) EDS-Elementverteilungsbild für Si 
g) Verteilungsbild der EBSP Bildqualität IQ 
h) EBSD Phasenverteilungsbild mit den Phasen  
  kubisches ZrO2 (grün), tetragonales ZrO2 (blau) , tetragonales ZrO2 (rot) , monoklines ZrO2 ,( gelb) 
 















Bild 5.15: Verbundwerkstoff aus 95 Vol.% TRIP-Stahl und 5 Vol.% Mg-PSZ nach 10 % Stauchung  
a) REM-Abbildung                                          b) EDS-Elementverteilungsbild für Zr 
c) EDS-Elementverteilungsbild für Fe           d) EDS-Elementverteilungsbild für O 
e) EDS-Elementverteilungsbild für Al           f) EDS-Elementverteilungsbild für Si 
g) Verteilungsbild der EBSP Bildqualität IQ 
h) EBSD Phasenverteilungsbild mit den Phasen  
  kubisches ZrO2 (grün), tetragonales ZrO2 (blau) , tetragonales ZrO2 (rot) , monoklines ZrO2 ,( gelb) 
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Bild 5.16: Box-Plot der mittels EBSD ermittelten monoklinen Phasenanteile in Abhängigkeit von 
der Stauchung 
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6 GESTOPPTE IN-SITU-VERFORMUNGSEXPERIMENTE  
6.1 Schaumkörper 
Der Aufbau einer in situ Verformungsapparatur ist im Abschnitt 3.1.2 beschrieben worden. Mit 
dieser Maschine besteht die Möglichkeit, nach definierten Druckverformungen die Deformation 
und Schädigung im Vergleich zum Ausgangszustand mittels XCT zu untersuchen, ohne die Pro-
be zwischenzeitlich auszubauen. Schnitte können von der gleichen Position berechnet und 
entsprechend nach unterschiedlicher Stauchung verglichen werden. Berek, Ballaschk u. a. haben 
in [119] über die Untersuchung der bereits im Abschnitt 5.1 beschriebenen TRIP-Stahl / 5 Vol.% 
Mg-PSZ-Schäume berichtet. Diese Ergebnisse werden im folgenden Abschnitt dargestellt. Die 
Deformationsmechanismen zellularer Festkörper sind in einer ganzen Reihe von Arbeiten analy-
siert worden (Singh, Lee u. a. [65], Jang, Kyriakides [67-69]; Ashby [120, 121].  Ashby 
entwickelte Diagramme zur Beschreibung dieser Mechanismen. Er stellt fest, dass plastische 
Schäume bei einer Druckverformung drei Bereiche mit unterschiedlichen Mechanismen durch-
laufen. Dabei handelt es sich um linear elastische Verformung, plastisches Versagen und 
Verdichtung [120, 121]. In der DIN 50134 werden diese Bereiche folgendermaßen unterschie-
den: 
 
1. Elastische Deformation zwischen R20 und R70 
2. Versagen zwischen R70 und R130 (Plateau) 
3. Verdichtung verbunden mit einem Anstieg oberhalb von R130 
 
Dabei ist R100 die Druckspannung im Plateau. Dieses Verhalten wurde bei einer Vielzahl von 
Materialien bestätigt und gilt prinzipiell auch für die hier beschriebenen MMC-Schäume. Bild 
6.1 zeigt typische Stauchkurven. 
 
Bild 6.1: Typische Druckverformungskurven von TRIP-Stahl / 5 Vol.% Mg-PSZ-Schäumen 
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Ashby zeigte in [120, 121] für Schäume aus duktilen Materialien, dass ihr plastisches Versagen 
bei Druckverformung durch die Verbiegung von Zellwänden bestimmt wird. Das entsprechende 
Modell zeigt Bild 6.2. Nach diesem Modell kann der Zusammenhang zwischen den Dichten des 
Schaumes ρf und der Matrix ρs auf der einen Seite sowie der Druckspannung im Plateau σpl und 







2.,e   {6.1}. 
 
Für die Konstante C wird in [120, 121] etwa 0,3 angegeben. Im Rahmen dieser Arbeit waren 
folgende Parameter typisch:  
 
ρf  = 1,2 gcm-3 
ρs  = 7,4 gcm-3  
σpl = 8 MPa 
σs = 450 MPa . 
 
Daraus ergibt sich bei Verwendung von Formel {6.1} eine Konstante C=0,27, was als sehr gute 
Übereinstimmung gewertet werden kann. Alle Verformungs-Experimente wurden an MMC-
Schäumen mit den Abmessungen 10 x 10 x 20 mm3 durchgeführt. Die Verformungsgeschwin-
digkeit betrug 10-3s-1. Es handelt sich also um eine quasi statische Druckverformung. Nach jeder 
Zwischenstufe wurde die Verformung für die erforderliche Dauer eines CT-Durchlaufes ge-
stoppt. Die CT-Daten wurden mit Hilfe des Programmpaketes VG STUDIO MAX 2.1 (Volume 
Graphics GmbH, Heidelberg, Deutschland) ausgewertet. Dieses Programm gestattet die exakte 
Bestimmung der Probenoberfläche. Die dabei erreichte Auflösung ist kleiner als die Voxel-
Kantenlänge. Damit wird der so genannte partial volume effect korrigiert. Dieser Effekt führt zu 
undefinierten dreidimensionalen Oberflächen, weil jedes kleinste Volumenelement (voxel) an 
der Oberfläche zum Teil zur Probe und zum Teil zur Umgebung gehört. Ein Beispiel zeigt Bild 
6.3. Deutlich sind Poren innerhalb von Zellwänden zu erkennen. Das ist ein Resultat der Herstel-
lungstechnologie. Diese wurde im Abschnitt 5.1 erläutert. Bei der eingesetzten Replika-Technik 
wird ein organischer Trägerschaum während des Sinterprozesses verbrannt. Dadurch entstehen 
offene Poren. Währen einer Deformation stellen diese Poren Schwachstellen dar. Deshalb ist es 
bei der Berechnung der Zellwanddicke sinnvoll, sie mit zu berücksichtigen. Mittels VG STUDIO 
MAX 2.1 wurden die kürzesten Abstände zwischen den jeweils benachbarten Oberflächen in-
nerhalb eines Suchwinkels von 30° als Zellwanddicken bestimmt. Tripel-Punkte der Zellwände 
haben als Folge der Oberflächenspannung der verwendeten Schlicker stets eine größere Dicke 
als die dazwischen liegenden Zellwände. Jedoch sind hier auch die Poren konzentriert. Deshalb 
ist die Berücksichtigung der Poren bei der Berechnung von Zellwanddicken notwendig. Die 
Zellwanddicken sind inhomogen verteilt. Das Ergebnis ist wesentlich von der Herstellungstech-
nologie bestimmt. Dabei spielt eine Sprühbeschichtung mit Schlicker von außen her eine 
wichtige Rolle. Die Wanddicke ist tendenziell am Rand größer als in der Mitte. Die CT-Proben 
wurden aus runden Schäumen mit 50 mm Durchmesser und 20 mm Dicke hergestellt. Deshalb 
muss die Dickenverteilung der Zellwände insbesondere in Z-Richtung beachtet werden. Dazu 
wurden Teilvolumina mit 1 mm Dicke in Abhängigkeit von der Z-Position ausgewertet. Bild 6.4 
zeigt eine typische Verteilung der innerhalb solcher Teilvolumina bestimmten Zellwanddicken. 
Die Verteilung ist nicht symmetrisch. Werte zwischen 0,05 mm und 0,6 mm treten auf. Um den 
prinzipiellen Verlauf in Z-Richtung diskutieren zu können, wurden für das Bild 6.5 dennoch Mit-
telwerte verwendet. Bild 6.6 zeigt den Verlauf eines gestoppten Verformungsexperimentes im 
XCT. Die Verformung war nach 2 %, 4 %, 6 %, 10 % und 20 % Stauchung für jeweils einen CT-
Durchlauf unterbrochen worden. Dabei war die Relaxationszeit unmittelbar nach dem Stopp zu 
beachten. Während einiger Minuten sinkt die Spannung bei konstant gehaltener Position. Danach 
wird ein Gleichgewichtszustand erreicht. Die beobachteten Maxima entsprechen dem Kurven-
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verlauf von Bild 6.1. Um den Deformationsprozess mit ausreichender Auflösung abbilden zu 
können, wurden jeweils Teilvolumina in Gestalt dünner Schichten aus den gleichen Probenberei-
chen bei unterschiedlicher Verformung betrachtet, Im Bild 6.6 sind derartige Teilvolumina im 
Ausgangszustand sowie nach 10 % und 20 % Stauchung dargestellt. Erste Brüche treten offenbar 
im Bereich der geringsten Zellwanddicken und bei Zellen mit größerer Ausdehnung senkrecht 
zur Verformungsrichtung im Vergleich zum Durchschnitt auf. Gleichzeitig gibt es Zellen, die 
nahezu unverformt sind. Das Versagen erfolgt dann innerhalb von Deformationsbändern. Das 
wird im Bild 6.7 deutlich. Man spricht auch vom kollektiven Versagen verbundener Zellen. Die-
ses Verhalten wurde zum Beispiel von Singh [65] auch bei Ti-Schäumen gefunden. Die Lage des 
Deformationsbandes entspricht etwa dem Bereich der kleinsten Zellwanddicken im Bild 6.4. 
Nach der Stauchung fehlen die zuerst gebrochenen Zellwandbereich teilweise. Die gemessenen 




Die Ergebnisse der XCT-Untersuchungen an MMC-Schäumen wurden von Sieber, Mühlich u. a. 
[122] benutzt, um eine Modellierung der Verformung durchzuführen. Sie verwendeten dabei ein 
Stäbchen-Modell vom Laguerre-Typ. Im Ergebnis konnte das prinzipielle Verhalten simuliert 
werden. Insbesondere wurden das Knicken und die Bildung von Deformationsbändern in Über-












Bild 6.2: Modell für die Druckverformung offenporiger Schäume aus duktilen Materialien  
(aus [120]) 
 

























Bild 6.3: Auf der Basis von XCT berechnete Schnittfläche durch einen MMC-Schaum mit 
markierter Probenoberfläche 
 
Bild 6.4: Berechnete Verteilung der Zellwanddicken in einem MMC-Schaum innerhalb 
eines Teilvolumens mit den Abmessungen 10 mm x 10 mm x 1 mm 




Bild 6.5: Abhängigkeit der Mittelwerte der Zellwanddicken innerhalb von Teilvolumina von 
der Position in Z-Richtung 
 
Bild 6.6: Zeitlicher Verlauf von Druckspannung und Stauchung bei einem gestoppten XCT-
Verformungsexperiment mit typischen Abbildungen berechneter Teilvolumina am jeweils 
gleichen Probenort 






Bild 6.7: Ausbildung eines lokalen Deformationsbandes nach 23 % Stauchung (unten) im 
Vergleich zum Ausgangszustand (oben) 
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6.2      Wabenkörper 
Für die Herstellung der MMC-Wabenkörper wurde eine neue Matrix-Legierung des Typs 16-6-6 
verwendet. Die entsprechende Zusammensetzung ist in der Tabelle 6.1 gegeben.  
 
Tabelle 6.1: Chemische Zusammensetzung der verwendeten TRIP-Stahl-Pulver 
 Fe C Cr Mn Ni Si 
Gew.% Rest 0,07 16,20 6,18 6,07 0,79 
 
Die Partikelgrößenverteilung ist durch folgende Parameter charakterisiert: 
d10 = 7,67 µm 
d50 = 26,98 µm 
d90 = 44,39 µm . 
   
Als Ausgangsmaterial für das ZrO2 kam das Produkt der Firma Saint Gobain Mg-PSZ SG grob 
zum Einsatz. Die chemische Zusammensetzung ist der Tabelle 2.5 auf der Seite 11 zu entneh-
men. Die Parameter der Partikelgrößenverteilung sind (siehe Bild 2.6 auf Seite 13) : 
d10 = 0,18 µm 
d50 = 3,09 µm 
d90 = 22,4 µm. 
 
Die Herstellung der Wabenkörper erfolgte analog zu der im Abschnitt 5.2 beschriebenen Tech-
nologie mit 10 Vol.% Mg-PSZ [30, 118, 123]. Grundlage der Untersuchungen waren 
Wabenkörper mit 14x14 Kanälen. Die innere Wandstärke betrug im Grünzustand 350 µm. Mit-
tels Schleifens wurden aus den extrudierten Körpern vor dem Sintern 2x2 Wabenstrukturen 
herausgetrennt. Bild 6.8 zeigt einen derartigen Wabenkörper mit markiertem Teilstrang. Die 
Teilstränge wurden dann wie folgt an Luft entbindert: 
− Aufheizen mit 1 K/min bis 100 °C 
− Aufheizen mit 0,2 K/min bis 350 °C 
− Halten für 90 min bei 350 °C 
− Abkühlen mit 0,2 K/min bis 100 °C 
− Abkühlen mit 2 K/min bis Raumtemperatur 
 
Das Sintern erfolgte unter Argon 5.0 Atmosphäre mit einer Spülung von 2,5 l/min: 
− Aufheizen mit 5 K/min bis 1350 °C 
− Halten für 120 min bei 1350 °C 
− Abkühlen mit 10 K/min bis Raumtemperatur 
 
Der Grund für die Auswahl von 2x2 Wabenkörpern war das Bestreben einerseits repräsentative 
Daten zu erhalten und andererseits die Durchstrahlbarkeit mit den verfügbaren Röntgenquellen 
zu gewährleisten. Nach dem Sintern wurden die Teilstränge mit einer Diamantsäge Accutom von 
Struers, Dänemark, in 6 mm lange Stücke geteilt. Dabei waren planparallele Stirnflächen ge-
währleistet (siehe Bild 6.9). Eine weitere Präparation konnte entfallen. Vorausgehende 
Untersuchungen zur spannungsinduzierten Phasenumwandlung in MMC hatten gezeigt, dass die 
Umwandlung des ZrO2 von tetragonal zu monoklin unterhalb von 10 % Stauchung erfolgte (sie-

















Tabelle 6.2: Übersicht zu den XCT und EBSD-Untersuchungen 
Ausgangszustand  
nach dem Sintern 
Stauchung  
in % 
 2   4   
 
6   
 
10   
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CT-scan CT-scan CT-scan 
EBSD 
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EBSD 
    
    
 EBSD    
      EBSD   
       EBSD  
CT-scan CT-scan CT-scan CT-scan CT-scan CT-scan CT-scan CT-scan CT-scan 
EBSD 
Bild 6.9: Wabenkörper mit 2x2 Kanälen für Druck-
verformungsexperimente im XCT 
 
Bild 6.8: Wabenkörper mit 14x14 Kanälen  
und markierter Teilstrang  
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Die Verformungsgeschwindigkeit betrug jeweils 10-4 s-1. Es handelt sich also um eine quasistati-
sche Verformung. Das Bild 6.10 zeigt Stauchkurven von MMC-Wabenkörpern. Messwerte sind 
jeweils die Kraft-Weg-Kurven. Um daraus, wie im Bild 6.10, Spannungen bestimmen zu können 
musste für jede Probe die reale Querschnittsfläche bestimmt werden. Das erfolgte auf der Basis 
der XCT-Bilder. Bild 6.11 zeigt ein typisches XCT-Schnittbild. Es zeigte sich, dass die Stränge 
nicht homogen waren. Die im Querschnitt bestimmten Flächen waren abhängig von der Lage der 
jeweiligen Schnittebene. Diese technologisch bedingten Schwankungen der Stegbreiten konnten 
durch die Auswertung der gesamten Stegdickenverteilung gut erfasst werden. Genutzt wurde das 
Programmpaket VGStudioMAX2.2 von Volume Graphics, Heidelberg. Erster Schritt ist jeweils 
das Ausrichten der Objekte im Koordinatensystem (Registrierung). Danach wird die Lage der 
Oberfläche berechnet. Durch einen Interpolationsprozess bei den Randbereichen wird hierbei 
eine Subvoxel-Auflösung erreicht. Bei der Wandstärkenanalyse wird schließlich mit einer defi-
nierten Schrittweite von jedem Punkt der Oberfläche aus in einem Winkelbereich von 30 ° um 
die Flächennormale der Abstand zur nächsten Oberfläche bestimmt. Im Beispiel von Bild 6.11 
ist die Stegbreite  (0,32 ± 0,04) mm. Es wird zwischen der Querschnittsfläche des Materials und 
der Struktur unterschieden. Typische Werte sind: 
• Probenbreite a :   (3,49 ± 0,02) mm 
• Probenbreite b :   (3,49 ± 0,02) mm 
• Probenhöhe :    (6,04 ± 0,02) mm 
• Stegbreite :    (0,37 ± 0,04) mm 
• Querschnittsfläche des Materials : (5,76 ± 0,29) mm2 
• Querschnittsfläche der Struktur : (12,18 ± 0,14) mm2 
 
Ursachen für die große Streubreite sind im Herstellungsprozess aber auch im Einfluss von De-
fekten bei der Oberflächenbestimmung zu suchen. Innerhalb von definierten Teilvolumina 
können auch innere Grenzflächen bestimmt werden. Der Einfluss äußerer Grenzflächen ist dann 
vernachlässigbar. Dadurch wird eine Porenanalyse möglich. Jedoch ist mit ähnlichen relativen 
Fehlern wie oben bei der Bestimmung der Querschnittsfläche des Materials zu rechnen. Kritisch 
ist insbesondere bei Poren die Definition der Oberfläche. Es bleibt eine individuelle Entschei-
dung, bei welchem Grauwert die Grenze zwischen Pore und Material liegen soll. Schichten an 
der Grenzfläche erschweren die Analyse weiter. Innerhalb der Stegkreuze wurden mit dieser 
Methode Porositäten zwischen 6 und 15 % bestimmt. Zum Vergleich wurden die Porositäten in 
einem Stegkreuz und in einer Seitenwand mittels Quecksilberdruckporosimetrie (PASCAL-
Series Porotec, Deutschland) bestimmt. Die offenen Porositäten betragen danach im Mittelkreuz 
7,5 % und in der Seitenwand 42 %. Ursachen für diese Differenz werden im Sinterprozess gese-
hen, der noch nicht für die konkrete Stahl-Zusammensetzung optimiert wurde.  
Bei der Druckverformung von Wabenstrukturen in Zellrichtung wird im Allgemeinen davon 
ausgegangen, dass diese Strukturen Dehnungs-dominiert sind. Zwischen spezifischer Festigkeit 
und spezifischer Dichte besteht nach Ashby [120, 121] und Fleck [124] ein linearer Zusammen-
hang. Cote, Deshpande u.a. [125] haben Wabenkörper aus Stahl mit quadratischen Zellen 
untersucht. Bei einer Druckverformung in Zellrichtung fanden sie drei Bereiche, linear elastische 
Verformung, plastisches Ausbeulen in Verbindung mit Torsion der Zellwände und Kompression. 
Das plastische Ausbeulen in Verbindung mit Torsion der Zellwände ist mit einer deutlichen Ver-
ringerung der Festigkeit verbunden und beginnt bei einer materialspezifischen Auslösespannung 
(bifurcation stress). Wenn der Stahl eine Verfestigung zeigt, gibt es vor dem Erreichen des Ma-
ximums noch einen Zwischenbereich der stabilen plastischen Verformung. Im Bereich des 
Maximums erfolgt das Versagen insbesondere an lokalen Defekten. Dieses Verhalten zeigen 
auch die untersuchten Wabenkörper im Bild 6.10. Der Bereich der stabilen plastischen Verfor-
mung vor dem Erreichen des Maximalwertes der Druckspannung ist deutlich ausgeprägt. In 
diesem Bereich überlagern sich die Mechanismen der Partikelverfestigung und der martensiti-
schen Phasenumwandlung sowohl im Stahl als auch in der Keramik.  
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                Bild 6.10: Stauchkurven von MMC-Wabenkörpern bei Belastung in Zellrichtung 
Bild 6.11: Berechneter Querschnitt und dazugehörige farblich markierte Vertei-
lung der Wandstärke 
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Das Erreichen der Schwellspannung für das Strukturversagen konnte bei den in situ XCT Unter-
suchungen direkt beobachtet werden. Erstes Versagen wurde jeweils unmittelbar nach dem 
Überschreiten des Spannungsmaximums gefunden. Das Bild 6.12 zeigt den zeitlichen Verlauf 
eines In-Situ-Druckverformungsexperimentes im XCT. Jeweils nach dem Erreichen einer defi-
nierten Verformungsstufe wurde die Position gehalten. Nach Abklingen der Relaxation konnte 
dann eine komplette XCT-Analyse erfolgen. Die 3D-Bilder zeigen, dass ein Strukturversagen 
oberhalb des Spannungsmaximums aufgetreten ist. Dabei spielen lokale Defekte, insbesondere 
Poren eine große Rolle. Zur Veranschaulichung wurden Schnittbilder einer definierten Proben-
position bei unterschiedlicher Verformung berechnet. Das Ergebnis zeigt Bild 6.13. Eine 
Zellwand im Inneren der Wabenstruktur weist bereits im gesinterten Zustand deutlich Poren auf. 
Dort beginnt das Ausbeulen. Auch die ersten Brüche treten bevorzugt an Schwachstellen auf. 
Nach Abschluss der Stauchversuche erfolgten die beschriebene Probenpräparation und eine 
EBSD-Phasenanalyse. Die Schliffe wurden von der Längsachse in Probenmitte angefertigt. Ins-
besondere nach 50 % Stauchung wurde eine Korrelation zwischen berechnetem Schnittbild und 
der realen Schliffebene angestrebt. Das Ergebnis zeigt Bild 6.14. Im oberen Bereich hatte offen-
bar bereits die Faltung der Waben begonnen. Es wurde deshalb versucht zu zeigen, dass in 
diesem Bereich die spannungsinduzierten Phasenumwandlungen sich deutlich vom Durchschnitt 
unterscheiden. Ein Vergleich entsprechender Verteilungen der monoklinen Anteile ergab jedoch 
keine signifikanten Unterschiede. Die monoklinen Phasenanteile des Mg-PSZ wurden entlang 
der Mittelachsen der Proben bestimmt. Das Ergebnis zeigt Bild 6.15. Wie bei den Untersuchun-
gen von MMC anderer Herstellungsverfahren ist der Einfluss des Sinterprozesses deutlich zu 
sehen. Durch den Einsatz des Pulvers Mg-PSZ grob von Saint Gobain sind die Verteilungen ext-
rem breit. Bis zu 30 % Stauchung ist unter Beachtung der Streuung im Ausgangszustand kein 
signifikanter Einfluss der Stauchung auf die Phasenzusammensetzung zu erkennen. Ab 40 % 
zeigen sich dagegen deutliche Veränderungen. Die Verteilung wird schmaler und verschiebt sich 
zu höheren monoklinen Anteilen. Offensichtlich erfolgt also im Bereich zwischen 30 % und 40 
% Stauchung eine spannungsinduzierte Phasenumwandlung. Die Lage der Minima zeigt dabei 
an, dass ein Teil der Mg-PSZ-Partikel nicht an der Umwandlung teilnimmt. Ursachen können die 
Größe und eine ungünstige Orientierung der Gitter relativ zur Verformungsrichtung sein. Die 
Bilder 6.16 und 6.17 zeigen als Beispiel das Ergebnis der Phasenanalyse unter Nutzung von EDS 
und EBSD. Wie in den vorhergehenden Abschnitten erläutert wurde, bilden sich bei Sintertem-
peratur an den Grenzflächen zwischen Stahl und Keramik Spinell- und Silikat-Ausscheidungen. 
Das ist auf der Grundlage der EDS-Elementverteilungsbilder im Bild 6.16 deutlich erkennbar. 
Diese Phasenbildung ist mit einer Abnahme der Mg-Konzentration im Randbereich der Mg-PSZ-
Partikel verbunden, was wiederum zu einer Destabilisierung der betroffenen Partikel führt. Das 
Resultat ist in Bild 6.17 erkennbar. Der Rand des betrachteten Partikels ist monoklin während in 
der Mitte noch ein kubischer bzw. tetragonaler Bereich existiert. Es ist noch erkennbar, dass hier 
ursprünglich tetragonale Linsen in einer kubischen Matrix existierten, die eine definierte Orien-
tierungsbeziehung aufwiesen (siehe Abschnitt 7).  
 
Die beschriebenen Phasenbildungsprozesse an den Grenzflächen sind von der Diffusion der Re-
aktionspartner bestimmt. Demzufolge sollte es einen Zusammenhang zwischen der Partikelgröße 
und dem monoklinen Phasenanteil geben. Um diese Frage zu klären, wurden bei allen untersuch-
ten ZrO2-Partikeln des Ausgangszustandes die mittleren Partikeldurchmesser abgeschätzt. Das 
Ergebnis zeigt Bild 6.18. Tatsächlich wird tendenziell der erwartete Zusammenhang gefunden. 
Alle Partikel unter etwa 10 µm sind monoklin. Weiterhin wurden für alle Partikel EDS-
Linienprofilanalysen durchgeführt und entlang dieser Linien die Verhältnisse der mittleren Zähl-
raten für Mg und Zr gebildet. Dieses Verhältnis ist jeweils ein Maß für die mittlere Mg-
Konzentration dieser Partikel. Der Zusammenhang ist im Bild 6.19 klar erkennbar. Messbare 
Anteile der metastabilen tetragonalen Konfiguration gibt es nur oberhalb einer bestimmten Mg-
Konzentration. Natürlich ist diesem Effekt die Streuung der Mg-Konzentrationen in den Pulver-
partikeln vor dem Sintern überlagert.  




Im Abschnitt 4.2 wurde festgestellt, dass eine erhöhte Mangan Konzentration in der  Stahlmatrix 
nach dem Sintern zu einer deutlichen Verringerung des monoklinen Anteils im ZrO2 gegenüber 
einem vergleichbaren Stahl mit geringerem Mangan-Gehalt führt. Auch in der Arbeit von Wei-
gelt, Giersberg u. a. [116] wird diese Aussage mit Hilfe von XRD-Untersuchungen an 
gesinterten Mg-PSZ-Proben mit direkter Zugabe von Mn bestätigt. Eine ausführliche Darstellung 
wurde von Weigelt gegeben [30]. In [94] haben die Autoren MnO-ZrO2-Eutektika untersucht. 
Mittels quantitativer WDS (wellenlängendispersive Röntgenmikroanalyse) fanden sie, dass etwa 
14 % MnO im ZrO2 gelöst werden. Eine EELS-Analyse (Electron energy loss spectroscopy) 
ergab, dass hier Mn2+ in das Gitter eingelagert war. Die Autoren konnten anhand von diffuser 
Elektronenbeugung im TEM auch nachweisen, dass der Einbau von Mn2+ in Verbindung mit 
Sauerstoff-Leerstellen erfolgt. Ebenfalls mit Elektronenbeugung wurde für das ZrO2 die kubi-
sche Struktur gefunden. Mn2+ stabilisiert also eindeutig die metastabile kubische Struktur. Auf 
die Austauschbarkeit von Mg2+ und Mn2+ wurde auch in [15] hingewiesen. Die in den Arbeiten 
[126] und [127] angegebenen Phasendiagramme für das System MnO-ZrO2 bestätigen die Aus-
sagen über eine Löslichkeit von MnO in ZrO2. In der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt 
werden, dass bei Einsatz vergleichbarer Stähle mit unterschiedlichem Mn-Gehalt der Anteil von 
metastabilem kubischem bzw. tetragonalem ZrO2 entsprechender MMC verändert wird. Das Bild 
5.12 auf Seite 93 zeigt für Wabenkörper nach dem Sintern, dass die 25 % Quantile der Vertei-
lungen monokliner Phasenanteile bei etwa 80 % liegen. Der Legierungstyp war 18-1-9. Für 
Wabenkörper auf Basis des Legierungstyps 16-6-6 findet man im Bild 6.15 auf Seite 113 ent-
sprechende 25 % Quantile bei 60 % monoklinem Anteil. Die breite Streuung ist auf das 
eingesetzte Mg-PSZ-Ausgangspulver zurückzuführen. Jedoch ist der Anteil von metastabilem 
umwandlungsfähigem ZrO2 deutlich höher. Auch die Schwellspannungen für eine spannungsin-
























Bild 6.12: Darstellung des Verlaufs eines in-situ Druckverformungs-Experimentes mit eD-
Abbildungen der entsprechenden Probe 
                                        112                                                  
0 % 10 % 
20 % 30 % 
40 % 50 % 
Bild 6.13: Berechnete Schnittflächen an der gleichen Probenposition nach unterschiedlicher 
Druckverformung 
 





Bild 6.14: Darstellung der Korrelation zwischen berechnetem XCT-Schnittbild (links)  
und dem nach der Verformung hergestellten Schliffbild (rechts)  
Bild 6.15: Mittels EBSD bestimmte monokline Phasenanteile im Mg-PSZ  
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 SEI  Zr 
 Fe  O 
 Mg  Mn 
 Al  Si 
Bild 6.16: REM-Abbildung des Querschliffes einer MMC-Probe nach 2 % Druckverformung 
mit markiertem Rasterbereich und dazugehörige EDS-Elementverteilungsbilder 
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Bild 6.17: REM-Abbildung des Querschliffes einer MMC-Probe nach 2 % Druckverformung  
mit markiertem Rasterbereich sowie dazugehörige Verteilungsbilder der EBSP-Bildqualität  
und der ZrO2-Phasen (grün: kubisch, rot und blau: tetragonal, gelb: monoklin), 




































































Bild 6.18: Zusammenhang zwischen Partikelgröße und monoklinem Anteil  
im Ausgangszustand 




Bild 6.20: Phasenanalyse eines ZrO2-Agglomerates nach 6 % Stauchung  
(mit freundlicher Genehmigung von Dr. Rene de Kloe, Edax/Ametek) 
a) FSD-Abbildung mit markiertem Rasterbereich 
b) FSD-Abbildung des Rasterbereiches 
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Die Umwandlung erfolgt beim Legierungstyp 18-1-9 unter 10 % Stauchung und beim Legie-
rungstyp 16-6-6 zwischen 30 % und 40 %. Das Bild 6.17 zeigt ein typisches Mg-PSZ-
Agglomerat mittlerer Größe nach einer geringen Stauchung von 2 %. Typisch sind ein ku-
bisch/tetragonaler Kern und ein monokliner Rand. Wie bereits im Abschnitt 3.2.3 erläutert wurde 
existiert ein kontinuierlicher Übergang von der kubischen zur tetragonalen Struktur. Eine eindeu-
tige Unterscheidung mittels EBSD ist deshalb nicht möglich. Es kann jedoch bewertet werden, 
ob kubische oder tetragonale Anteile überwiegen. Beides ist hier nicht der Fall. Die kubischen 
bzw. tetragonalen Kristallite zeigen eine lamellare Anordnung. EDS-Linienprofilanalysen zeigen 
in diesem Bereich eindeutig höhere Mg-Konzentrationen als am Rand. Jedoch ergaben alle bis-
her aufgenommenen EDS-Linienprofilanalysen für Mn stets Konzentrationen an der 
Nachweisgrenze von ca 1 %. Eine Probe wurde deshalb im Demonstrationslabor der Firma 
EDAX/AMETEK in Wiesbaden untersucht. Zum Einsatz kamen ein ZEISS Gemini Mikroskop 
mit Feldemissionskathode und ein EBSD System des Typs TSL OIM Data Collection 6 von 
EDAX. Ergebnisse zeigt das Bild 6.20. Mit Hilfe eines FSD-Detektors (Foreward Scatter Detec-
tor) kann ein kontrastreiches Bild der Oberfläche eines typischen Mg-PSZ-Agglomerates 
erhalten werden. Das Verteilungsbild der EBSP-Bildqualität lässt eine nahezu 100 % ige Zuord-
nung aller Punkte erwarten. Es wurde dem Phasenverteilungsbild und den 
Elementverteilungsbildern überlagert. Im Phasenverteilungsbild ist zu erkennen, dass die er-
kennbaren Lamellen monoklin sind. Dazwischen findet man nicht umgewandelte 
kubisch/tetragonale Bereiche. Hier sind die Elemente Mg und Mn eindeutig angereichert. Das ist 
der Beweis für eine Restabilisierung metastabiler Phasen durch Mn. Auf dieser Grundlage kann 
für die Phasenumwandlungen des Mg-PSZ in MMC mit Anwesenheit von Mn in der Matrix fol-
gendes Modell formuliert werden: 
 
1) Je nach Qualität des Ausgangspulvers Mg-PSZ liegt eine Verteilung der Phasenanteile im 
Ausgangszustand vor. Es existieren kubische und tetragonale Kristalle sowie kontinuier-
lich verteilte Zwischenstufen einer tetragonalen Verzerrung des kubischen Gitters. 
Daneben gibt es monokline Kristalle. 
2) Beim Sintern und dem nachfolgenden Abkühlprozess erfolgt eine Destabilisierung des 
Mg-PSZ. Mg aus der Keramik und Mn aus dem Stahl diffundieren und bilden an den 
Grenzflächen Silikate und Spinelle. Durch das begrenzte Angebot an Al, Si und O kommt 
dieser Prozess zum Stillstand. Mn wird in geringer Konzentration um 1 % im ZrO2 ein-
gebaut und stabilisiert dabei die metastabile kubische Phase durch Bildung von 
Komplexen aus Mn2+ auf Zr-Plätzen und O-Vakanzen. 
3) Bei einer nachfolgenden Verformung erfolgt oberhalb einer Auslösespannung die Pha-
senumwandlung kubisch-tetragonal-monoklin. Die Auslösespannung ist vom Mn-Gehalt 
abhängig. Sie ist für Mn-PSZ höher als für Mg-PSZ. 
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7 ORIENTIERUNGSBEZIEHUNGEN IM ZIRKONIUMOXID 
Im Abschnitt 2.1 wurde darauf hingewiesen, dass die thermisch bedingten Phasenumwandlungen 
kubisch-tetragonal im Zirkoniumoxid mit einer Streckung der Elementarzelle in c-Richtung ver-
bunden ist (siehe Bild 2.3 auf der Seite 10). Dabei sind alle drei kubischen Hauptrichtungen 
gleichberechtigt als Startpunkte. Für die entsprechenden gewählten Elementarzellen werden im 
Folgenden die Abkürzungen kfz für kubisch flächenzentriert, tfz für tetragonal flächenzentriert, 
trz für tetragonal raumzentriert und mon für monoklin verwendet. Beim Übergang tetragonal-
monoklin wird die tetragonale c-Achse um 9,2 ° gekippt (siehe Tabelle 3.3 auf der Seite 46). Zu 
jeder tetragonalen c-Achse gibt es dabei vier Möglichkeiten. Demzufolge sollte es in einem Sys-
tem mit ausreichend vielen umgewandelten Körnern insgesamt zwölf Orientierungsbeziehungen 
zwischen dem oder den kubischen Ausgangskörnern und den resultierenden monoklinen Kör-
nern geben. Die entsprechenden experimentellen Befunde basieren überwiegend auf TEM-
Untersuchungen. Wegen der begrenzten durchstrahlbaren Bereiche wird in der Regel eine kon-
krete Orientierungsbeziehung gefunden. Mittels EBSD kann dagegen eine gößere Zahl von 
Körnern gleichzeitig analysiert werden. Das soll am Beispiel des ZrO2-Partikels im Bild 6.17 auf 
der Seite 115 gezeigt werden. Es handelt sich um ein ZrO2-Agglomerat in einem MMC-
Wabenkörper nach sehr geringer Verformung von 2 %. Die Matrix ist ein Stahl vom Typ 16-6-6. 
Die Sintertemperatur war 1350 °C. Der Einfluss der Verformung ist vernachlässigbar. Es domi-
nieren thermisch bedingte Phasenumwandlungen. Der Rand ist vollständig monoklin, was mit 
einer sehr geringen Magnesium-Konzentration verbunden ist. Im Kern des Agglomerates werden 
mittels EBSD die in der Tabelle 3.3 auf Seite 46 zusammen gestellten Phasen kfz, tfz und trz 
gefunden. Dabei ist zu beachten, dass es sich um Übergangsphasen handelt. Die EBSD-
Phasenanalyse ist an der Auflösungsgrenze. Jedoch können Orientierungsbeziehungen untersucht 
werden. Es kann davon ausgegangen werden, dass wenige kubische Körner der Ausgangspunkt 
der Umwandlung waren. Demzufolge sollte die Analyse der Polfiguren bestimmter Kristall-
Flächen oder –Richtungen bezüglich des Probenkoordinatensystems zu definierten Orientie-
rungsbeziehungen führen. In der Tabelle 7.1 sind Angaben aus der Literatur zusammen gestellt. 
 
Tabelle 7.1: Orientierungsbeziehungen für ZrO2 aus der Literatur 
Autoren Referenz Methode Orientierungsbeziehung 
Nie, Muddle [128] TEM (200)mon // (200)tfz 
[0-10]mon // [001]tfz 
Martin, Richter u. a.  [129] EBSD (001)mon // (001)trz 
[100]mon // [110]trz 
Poklad, Klemm u. a.  [130] TEM (1-11)mon // (1-11)kfz 
[-101]mon // [110]kfz 
Muddle, Hannink [29] TEM (001)mon // (001)kfz 
[100]mon // [100]kfz 
 
Eine eindeutige Position wird jeweils durch eine Fläche und eine Richtung definiert. Die Bilder 
7.1 bis 7.4 zeigen, dass diese in der Literatur angegebenen Orientierungsbeziehungen im Agglo-
merat vom Bild 6.17 tatsächlich auftreten. In den Polfiguren der monoklinen Phase sind stets 
mehrere benachbarte Punkte zu erkennen. Sie liegen etwa 9 ° auseinander und weisen auf die 
beschriebenen Möglichkeiten der Kippung der tetragonalen c-Achse hin.   







Bild 7.1: Berechnete Polfiguren auf der Basis der im Bild 6.17 gegebenen Kristallorientierungen 









Bild 7.2: Berechnete Polfiguren auf der Basis der im Bild 6.17 gegebenen Kristallorientierungen  
mit den Orientierungsbeziehungen aus [129] 
 
  







Bild 7.3: Berechnete Polfiguren auf der Basis der im Bild 6.17 gegebenen Kristallorientierungen  
mit den Orientierungsbeziehungen aus [130] 
 
  






Bild 7.4: Berechnete Polfiguren auf der Basis der im Bild 6.17 gegebenen Kristallorientierungen  
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8 WERKSTOFFE AUF DER BASIS  VON ALUMINIUM-, ZIRKONIUM- UND TITAN- 
 OXID 
Keramische Werkstoffe mit einem hohen Al2O3-Anteil sind bewährte Feuerfest-Materialien. Sie 
zeichnen sich durch eine sehr gute Temperaturstabilität und Korrosionsbeständigkeit aus. Das 
gilt insbesondere bei Kontakt mit flüssigem Stahl und entsprechenden Schlacken. Wegen der 
eher geringen Thermoschock-Stabilität verwendet man Al2O3 jedoch meist in Kombination mit 
Kohlenstoff. Anwendungen sind zum Beispiel Einlaufdüsen und Schieber (siehe Li, Li u. a. 
[131]). Ein Motiv für die Entwicklung von Werkstoffen auf der Basis von Al2O3, ZrO2 und TiO2 
(AZT) ist die Möglichkeit, das Verhalten bei Thermoschock gezielt zu beeinflussen. Insbesonde-
re die Bildung von Mikrorissen bei einem Temperaturwechsel gestattet die gezielte Einstellung 
gewünschter Eigenschaften (Werkstoff-Design). Das im Direktkontakt von Al2O3 und TiO2 bei 
Sintertemperatur gebildete Al2TiO5 hat unter allen Keramiken den größten Temperaturschock-
Parameter R1 nach Hasselman [132-134]. Der Parameter R1 ist von der Zugfestigkeit σz, dem E-
Modul und dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten α abhängig. Insbesondere für die geziel-
te Einstellung von α bietet das System AZT gute Möglichkeiten. Es gilt  
 
  M. # σf0.gµ2!6 # ∆h   {8.1} 
 
mit der Querkontraktionszahl µ und der kritischen Temperaturdifferenz ∆h. Neben den Oxi-
den treten im AZT-System Aluminium-Titanat und Zirkonium-Titanat auf [135]. Die 
Stöchiometrie des  Zirkonium-Titanats reicht von ZrTiO4 über Zr5Ti7O24 bis ZrTi2O6 (Srilankit). 
Die ersten beiden Phasen sind nach Troitzsch und Ellis [136] sowie Wang, Lee u. a. [137] kom-
plett ineinander löslich. Aluminium-Titanat existiert dagegen nur in der Form von Al2TiO5. In 
Abhängigkeit von der Temperatur wird entweder die Bildung von Aluminium-Titanat oder Zir-
konium-Titanat bevorzugt. Das Sintern von Al2TiO5 / ZrTiO4 – Verbundwerkstoffen bei 1400 °C 
bis 1600 °C führt nach Kim, Lee u. a. [138] zu einem  zweiphasigen Mikrogefüge. Virro, Nic u. 
a. berichten in [139] über die Messung der linearen Wärmeausdehnungskoeffizienten in AZT-
Verbundwerkstoffen. Die Verbunde wurden auf der Basis von Pulvermischungen durch Schmel-
zen in einem Lichtbogenofen und schnelle Abkühlung hergestellt. Ergebnisse sind in der 
folgenden Tabelle 8.1 gegeben.  
 
Tabelle 8.1: Wärmeausdehnungskoeffizienten im System AZT nach [139] 
Werkstoff α in 10-6K-1 
Al2O3 8,6 




20 mol% Al2O3 / 20 mol% ZrO2 / 60 mol% TiO2 -4,18 
20 mol% Al2O3 / 40 mol% ZrO2 / 40 mol% TiO2 0,5 
  
Gemäß Formel {8.1} sind α und R1 indirekt proportional. Das macht diese Ergebnisse besonders 
interessant. In einer vorhergehenden Arbeit wurden gegenüber Thermoschock beständige Wa-
benkörper auf der Basis von porösem Al2O3 untersucht (Aneziris, Schärfl u. a. [140]). Die 
Zugabe von TiO2 und Mg-PSZ führte einerseits zu einem Kornwachstum der Al2O3-Matrix. An-
dererseits wurden zwischen den Körnern Zonen unterschiedlicher Zusammensetzung gefunden. 
Es wurde gefolgert, dass hier Bereiche mit unterschiedlichem Wärmeausdehnungskoeffizienten 
nebeneinander vorliegen. Dieses Gefüge führte zu einer verbesserten Thermoschock-
Beständigkeit. In [141] berichteten Aneziris, Dudczig u. a. über eine feinkörnige Al2O3-Keramik 
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mit Zugabe von TiO2 und Mg-PSZ und ebenfalls sehr guter  Thermoschock-Beständigkeit.  
Demnach führten hier die Bildung und teilweise Zersetzung von Al2TiO5 zu Druckspannungen 
und damit sogar höheren Festigkeiten nach einem Thermoschock als direkt nach dem Sintern. In 
jedem Fall spielen die unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten der beteiligten Phasen 
eine wesentliche Rolle. Die Phasenumwandlungen in derartigen AZT-Verbundwerkstoffen wur-
den von Berek, Aneziris u. a. in [142] näher untersucht. Über die Ergebnisse wird im Folgenden 
berichtet: 
 
Ausgangsmaterialien waren Al2O3-Pulver mit d50=0,8 µm (Martinswerk, Deutschland), Mg-PSZ-
Pulver mit d50=1,3 µm und 3,4 % MgO-Stabilisator (Saint Gobain, UK) sowie TiO2-Pulver mit 
d50=1,0 µm (Crenox, Deutschland). Die Pulver wurden mit einem organischen Bindersystem 
gemischt und mit Hilfe von Al2O3-Körpern in einem Polyethylen-Mischer 5 h homogenisiert. 
Die Zusammensetzung war 95 Vol.% Al2O3, sowie jeweils 2,5 Vol.% ZrO2 und TiO2. Zur Her-
stellung von Proben für den Biegetest wurde der Schlicker in Kunststoff-Formen gegossen. Die 
Abmessungen waren 3 x 4 x 45 mm3. Nach der Trocknung 5 h bei 120 °C erfolgten das Pressen 
bei 80 MPa und das Sintern 2 h bei 1650 °C mit einer Aufheizrate von 2 K/min an Luft. Mit ei-
ner analogen Technologie wurden auch Modell-Komponenten hergestellt. Sie bestanden aus 
einem Kern aus ZrO2 und konzentrisch dazu angeordneten Hohlzylindern aus TiO2 und Al2O3. 
Bild 8.1 zeigt den Aufbau. Der Durchmesser ist 3 cm. Die Biegeproben und Modell-
Komponenten wurden im XCT untersucht. Anschließend erfolgten die Schliffpräparation und die 
EBSD-Phasenanalyse. XCT-Ergebnisse zeigen die Bilder 8.1 bis 8.5. Im Bild 8.1 ist eine be-
rechnete Schnittfläche zu sehen. Man erkennt Risse, die während des Abkühlprozesses nach dem 
Sintern in Folge unterschiedlicher Wärmeausdehnungskoeffizienten entstanden sind, und unter-
schiedliche Grauwerte. Diese sind ein Maß für die Röntgenschwächungskoeffizienten. Das Bild 
besteht aus kleinsten auflösbaren Volumenelementen (Voxel), denen jeweils ein mittlerer  
Grauwert zugeordnet wird. Grauwert-Histogramme stellen die Verteilung innerhalb von definier-
ten Probenbereichen dar. Bild 8.2 zeigt das Histogramm zu Bild 8.1. Die Umgebungsluft und die 
Luft innerhalb von Poren und Rissen führen zu einem Peak nahe Null auf der linken Seite. Da 
die Probe mit Epoxidharz stabilisiert worden ist, erhält man einen entsprechenden Absorptions-
peak für Epoxidharz. Die Modell-Komponente selbst führt zu einem resultierenden AZT- 
Absorptionspeak. Im Schnittbild sind aber die unterschiedlichen Grauwerte der AZT-
Bestandteile zu erkennen. Die Betrachtung eines Teilvolumens, wie im Bild 8.1 angedeutet, führt 
zu dem in Bild 8.3 dargestellten Histogramm. Es ist klar zu erkennen, dass dieses Histogramm 
durch Überlagerung der  Absorptionspeaks von Al2O3 und TiO2  entsteht. Damit ist eine Mög-
lichkeit gegeben, unterschiedliche Gefügebestandteile getrennt darzustellen. Im gegebenen Fall 
der Biegeproben mit  95 Vol.% Al2O3, sowie jeweils 2,5 Vol.% ZrO2 und TiO2 ergibt sich im 
Histogramm wieder ein Summenpeak, der wesentlich durch Al2O3 bestimmt wird. ZrO2 und 
TiO2 können auf Grund der Voxel-Kantenlänge von 8,4 µm und wegen der zu geringen Volu-
menanteile nicht getrennt dargestellt werden. Jedoch kann man Poren und Risse durch 
Ausblenden der Bereiche hoher Absorption im Bild 8.2 separat abbilden. Das Ergebnis eines 
solchen Filterprozesses für typische Biegeproben ist in den Bildern 8.4 und 8.5 zu sehen. Wie in 
den Querschnitten gezeigt, werden Teilvolumina betrachtet. Typisch für den gegebenen Herstel-
lungsprozess sind grobe Poren in der Mitte der Stäbe und feine Poren, die gleichmäßig verteilt 
sind. Die AZT-Biegestäbe zeigten eine erstaunlich gute Thermoschock-Beständigkeit. Nach 5-
maliger schneller Abkühlung von 1200 °C sieht man zusätzlich feine quer zur Stabrichtung ver-
laufende Risse. Offenbar wird aber die kritische Risslänge nicht erreicht. Zur Aufklärung des 
Mikrogefüges wurden Querschliffe der Biegeproben gemäß Abschnitt 3.2.2 hergestellt und im 
REM untersucht. Ein typisches Ergebnis in der Stabmitte zeigt das Bild 8.6. Anhand von EDS-
Elementverteilungsbildern kann man die Gefügebestandteile unterscheiden. In der Mitte der Bie-
gestäbe sind jeweils die bereits erwähnten Poren daran erkennbar, dass sie mit Epoxidharz 
gefüllt sind und demzufolge Kohlenstoff nachweisbar ist. Wie bereits erläutert wurde, werden 
die guten mechanischen Eigenschaften der AZT-Materialien mit den Phasenumwandlungen im 
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Zwischenraum der Partikel der Al2O3-Matrix in Verbindung gebracht. Bild 8.7 zeigt einen sol-
chen Bereich. Die EDS-Elementverteilungsbilder gestatten eine erste Zuordnung. Zu beachten ist 
die im µm-Bereich liegende Tiefe des Anregungsbereiches bei EDS-Analysen.  
 
Tabelle 8.2: Bei der EBSD-Phasenanalyse verwendete Gitterparameter 
Phase ICDD Nr. Kristall-
system 
Gitterparameter 
a / Å b / Å c / Å α / ° β / ° γ / ° 
α- Al2O3 0893072 trigonal 4,760 4,760 12,99 90 90 120 
ZrO2 0780047 monoklin 5,1507 5,2038 5,3156 90 99,196 90 
TiO2 0760324 tetragonal 4,6452 4,6452 3,0017 90 90 90 
ZrTiO4 0340415 orthorhombisch 5,0358 5,4874 4,8018 90 90 90 
Al2TiO5 0410258 orthorhombisch 9,439 9,647 3,5929 90 90 90 
 
Die bei der EBSD-Phasenanalyse verwendeten Gitterparameter sind in der Tabelle 8.2 zusam-
mengestellt. Das EBSD-Phasenverteilungsbild im Bild 8.7 zeigt die Al2O3-Matrix (grün), 
monoklines ZrO2 (rot), TiO2 (gelb) und Al2TiO5 (lila). Es gibt keine Anzeichen für ZrTiO4. Die  
Verteilung der EBSP-Bildqualität macht insbesondere Gitterdefekte des ZrO2 erkennbar. Dabei 
handelt es sich um die für monoklines ZrO2 typischen Zwillingskorngrenzen. Gemäß Phasendia-
gramm sollte im AZT-System das Zirkonium-Titanat bei Raumtemperatur stabil sein, während 
Aluminium-Titanat unterhalb von 1200 °C in TiO2 und Al2O3 zerfällt [135]. Offenbar wird also 
das thermodynamische Gleichgewicht bei der gegebenen Herstellungstechnologie nicht erreicht. 
Für die konkreten Sinterbedingungen konnte mit Hilfe der Modell-Komponenten untersucht 
werden, welche Grenzflächenreaktionen ablaufen. Dazu wurden aus den Modell-Komponenten 
Querschliffe entsprechend Bild 8.1 hergestellt. Probenpräparation und EBSD-Phasenanalyse 
erfolgten wieder mit den in den Abschnitten 3.2.2 und 3.2.3 beschriebenen Methoden. Das Bild 
8.8 zeigt einen Querschliff der Grenzfläche zwischen Al2O3 und TiO2, wie im Bild 8.1 skizziert. 
Wie bereits die CT-Untersuchungen zeigten, gibt es einen Riss, der nach der Präparation mit 
Epoxidharz gefüllt ist (siehe C-Verteilung). Weiterhin ist auf der Seite des Al2O3 eine nahezu 
geschlossene Schicht mit den Elementen Al, Ti und O zu erkennen. Gemäß EBSD handelt es 
sich dabei um Al2TiO5. Das stimmt mit den Ergebnissen an den Biegestäben überein. Es kann 
davon ausgegangen werden, dass während des Sinterprozesses ein direkter Kontakt an der 
Grenzfläche bestand und der Riss erst im Abkühlprozess entstanden ist. Es diffundiert bevorzugt 
Titan, sodass die Reaktion zur Bildung von Al2TiO5 auf der Al2O3-Seite stattfand. In Analogie 
dazu zeigt das Bild 8.9 einen Querschliff der Grenzfläche zwischen TiO2 und ZrO2. Wie erwartet 
wurde während des Sinterns ZrTiO4 gebildet. Dieses ist laut Phasendiagramm bei Raumtempera-
tur stabil [135]. Die Reaktion erfolgte auf der Seite des ZrO2.  
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Die Untersuchungen an AZT-Werkstoffen führten zu folgenden Aussagen: 
 
1. Die sehr gute Thermoschock-Stabilität von AZT-Verbundwerkstoffen der Zusammenset-
zung 95-2,5-2,5 kann mit dem Mikrogefüge der intergranularen Bereiche erklärt werden. 
Hier gibt es Gefügebestandteile mit unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten. 
Insbesondere hat Al2TiO5 einen negativen α-Wert. Dadurch können Spannungen und 
Rissbildung reduziert werden. Al2TiO5 wandelt sich bei thermischer Belastung unterhalb 
von 1200 °C teilweise in TiO2 und Al2O3 um. Dadurch entsteht ein feinkörniges Gefüge 
mit Mikrorissen, was wiederum die Thermoschock-Stabilität erhöht.  
2. Im direkten Kontakt von Al2O3, TiO2 und ZrO2 wird bei einer Sintertemperatur von  1650 
°C bevorzugt  Al2TiO5 gebildet, während die Bildung von ZrTiO4 unterdrückt ist. Bei 
den gegebenen Abkühlbedingungen bleibt Al2TiO5 erhalten. Das entspricht nicht dem 
thermodynamischen Gleichgewicht.  
3. Bei Modell-Komponenten wurden unter Verwendung einer analogen Herstellungstechno-
logie im direkten Kontakt von Al2O3 und TiO2 bzw. ZrO2 und TiO2 Aluminium-Titanat 







































Bild 8.1: 3D-XCT-Abbildung einer AZT-Modell-Komponente mit einer berechneten Quer-
schnittsfläche und der Position eines Teilvolumens 
Al2O3       TiO2         ZrO2                              
1 cm 


















Bild 8.2: Gesamt-Histogramm der AZT-Modell-Komponente mit den Absorptionspeaks von 




























Bild 8.3: Histogramm des im Bild 8.1 gezeigten Teilvolumens mit den Absorptionspeaks von 
Al2O3, und TiO2 
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a) b)            
             
Bild 8.4: 3D-XCT-Abbildung (a) und Querschnitt (b) eines berechneten Teilvolumens aus der 
Mitte eines AZT-Biegestabes im Ausgangszustand mit erkennbaren Poren (grün) 
 
a)                                                       b) 
 
Bild 8.5: 3D-XCT-Abbildung (a) und Querschnitt (b) eines berechneten Teilvolumens aus der 
Mitte eines AZT-Biegestabes nach 5 Zyklen Thermoschock mit erkennbaren Rissen und Poren 
(grün) 
 






Bild 8.6:  REM-Abbildung des Querschliffes einer AZT-Biegeprobe im Ausgangszustand und 
dazugehörige EDS-Elementverteilungsbilder 
a) SEI d)  Ti 
b) Al e)  O 
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Bild 8.7:  REM-Abbildung des Querschliffes einer AZT-Biegeprobe im Ausgangszustand mit dazugehö-
rigen EDS-Elementverteilungsbildern sowie den Verteilungsbildern der EBSP-Bildqualität und dem 
EBSP-Phasenverteilungsbild mit den Phasen Al2O3 (grün), monoklines ZrO2 (rot) und Al2TiO5 (lila) 
a) SEI e)  Zr 
b) Al f)   EBSP -Bildqualität 
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Bild 8.8:  REM-Abbildung des Querschliffes einer AZT-Modellkomponente mit dazugehörigen EDS-
Elementverteilungsbildern sowie den Verteilungsbildern der EBSP-Bildqualität und dem EBSP-
Phasenverteilungsbild mit den Phasen Al2O3 (grün), TiO2 (rot) und Al2TiO5 (blau) 
a) Al f)  EBSP-Bildqualität  
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Bild 8.9: REM-Abbildung des Querschliffes einer AZT-Modellkomponente mit dazugehörigen EDS-
Elementverteilungsbildern sowie den Verteilungsbildern der EBSP-Bildqualität und dem EBSP-
Phasenverteilungsbild mit den Phasen monoklines ZrO2 (rot), TiO2 (blau) und ZrTiO4 (grün) 
a) SEI e)  C 
b) Zr f)  EBSP-Bildqualität  
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9 EINORDNUNG DER ENTWICKELTEN VERFAHREN 
Ein Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit ist die Phasenanalyse keramischer Werkstoffe. Dabei 
geht es um Mg-PSZ-Agglomerate in einer TRIP-Stahl-Matrix bei relativ geringen Volumenan-
teilen. Es wurden aber auch reine Keramiken unterschiedlicher Zusammensetzung und 
Herstellungstechnologie untersucht. Prinzipiell eignen sich für die Phasenanalyse derartiger mul-
tikristalliner Werkstoffe Beugungsverfahren insbesondere die Röntgenbeugung und die 
Elektronenbeugung. Um die gewünschten Streueffekte an Netzebenen zu erhalten, müssen die 
verwendeten Wellenlängen unterhalb der Gitterkonstanten der beteiligten Kristallgitter liegen. 
Daten für die drei wichtigsten Verfahren sind in der Tabelle 9.1 zusammengestellt. 
 







XRD mit CuKα 0,1541 (1-100) · 103 (1-100) · 103 
EBSD mit 20 kV 0,0087 20-100  10  
TEM mit 200 kV 0,0027 10-100  0,1  
 
Bei der Röntgenbeugung wurde von einer Anregung mit CuKα-Strahlung ausgegangen. Die Wel-
lenlänge der CuKα1-Linie liegt bei 154,06 pm und damit in der gleichen Größenordnung wie die 
Gitterkonstanten interessierender Werkstoffe (siehe Tabelle 3.3 auf Seite 46). Bei der EBSD-
Phasenanalyse wurde mit 20 kV Beschleunigungsspannung gearbeitet. Unter Verwendung der 
Gleichung {3.8} auf Seite 29 findet man 8,67 pm als Elektronenwellenlänge. Die Eignung dieses 
Verfahrens wurde im Abschnitt 3.2 behandelt. Elektronenbeugung ist auch im TEM möglich. 
Eine übliche Beschleunigungsspannung ist 200 kV. Das führt zu einer Elektronenwellenlänge 
von 2,74 pm. Demnach sind alle drei Verfahren gut geeignet für eine Phasenanalyse durch Beu-
gung am Kristallgitter. Die bekannte Bragg-Gleichung für Raumgitterinterferenzen kann 
angewendet werden (Gleichung {3.8} auf Seite 29). Sehr unterschiedlich sind jedoch die ange-
regten Probenbereiche und die erreichbaren Ortsauflösungen. Für die XRD-Phasenanalyse ist je 
nach Probenmaterial und Anregung mit Anregungstiefen von 1 bis 100 µm zu rechnen (siehe 
auch [143]). Es handelt sich also um eine integrale Methode. Die Anregungstiefe für Rückstreu-
elektronen ist 20 bis 100 nm. Bei punktweiser Analyse sind Schrittweiten um 10 nm möglich. 
Das ermöglicht lokale Phasenanalysen mit sehr guter Ortsauflösung. Bei TEM-Untersuchungen 
ist nicht von einer Anregungsbirne, wie im Bild 3.11 auf Seite 30 skizziert wurde, auszugehen. 
Um eine Durchstrahlbarkeit der zu untersuchenden Proben zu gewährleisten, müssen dünne Fo-
lien hergestellt werden. Der resultierende Anregungsbereich wird dann durch die Präparation 
bestimmt und liegt je nach Material und Präparationsmethode in der Größenordnung von 10 nm 
bis 100 nm. Präparationsverfahren sind die elektrolytische Dünnung, die Ultramikrotomie, die 
Ionendünnung und die in den letzten Jahren entwickelte Ionen-Dünnschnitttechnik (FIB, 
focussed ion beam). In jedem Fall ist der Aufwand hoch. Es entstehen durchstrahlbare Flächen 
von wenigen µm2. Demgegenüber ist die erreichbare Auflösung sehr gut. Ein weiteres Verfahren 
ist die Neutronenbeugung [144]. Die de Broglie Wellenlänge thermischer Neutronen ist etwa 2 
nm bei einer Energie von 26 meV. Es gibt eine Wechselwirkung mit den Atomkernen und den 
magnetischen Momenten. Bemerkenswert ist, dass die Streuquerschnitte für thermische Neutro-
nen insbesondere bei den leichten Elementen H, C und O gegenüber Metallen sehr groß sind. 
Dadurch ist die Methode auf der einen Seite sehr gut für biologische Forschungen geeignet. Auf 
der anderen Seite sind große Volumina von Metallen durchstrahlbar. Dadurch ist die Neutronen-
beugung eine integrale Methode. Jedoch ist für die Durchführung entsprechender 
Streuexperimente ein sehr großer apparativer Aufwand erforderlich. Neutronenquellen sind 
Kernreaktoren oder Spallationsquellen. Die Anzahl entsprechender Laboratorien ist relativ klein. 
Die Neutronen müssen gebremst und gekühlt werden. Weiterhin sind Monochromatoren erfor-
derlich. Wegen des Aufwandes wurde die Neutronenbeugung nicht weiter betrachtet.  
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Die Tabelle 9.2 zeigt einen qualitativen Vergleich von drei wichtigen Beugungsverfahren. Dabei 
wurden die Methoden in einer Skala von (---) für einen großen Nachteil bis (+++) für einen gro-
ßen Vorteil bezogen auf die Nachweisgrenze, Ortsauflösung u.s.w. miteinander verglichen. 
Wenn es um integrale Aussagen geht, ist die Röntgenbeugung gut geeignet. Die energetische 
Auflösung ist sehr gut. Im Allgemeinen werden Gitterparameter mit einer Genauigkeit von ± 
0,0001 Å bestimmt. Durch die auftretenden Linienüberlagerungen können aber Phasen mit ge-
ringem Volumenanteil oftmals nicht erfasst werden. Das gilt zum Beispiel für 5 Vol.% Mg-PSZ 




Tabelle 9.2: Vergleich von Methoden der Phasenanalyse 
Methode XRD EBSD TEM 
Nachweisgrenze - ++ +++ 
Ortsauflösung - ++ +++ 
Empfindlichkeit gegenüber von  Struk-
turunterschieden 
+++ - ++ 
Integrale Aussagen + + -- 
Gerätetechnischer Aufwand + + -- 
Probenpräparation ++ + -- 
Verfügbarkeit + + -- 
 
Die detaillierte Analyse einzelner Gefüge-Bestandteile bei hoher Vergrößerung ist Gegenstand 
von TEM-Untersuchungen. Es können lokale Gitterparameter gut erfasst werden. Bei der Analy-
se von Beugungsbildern werden sowohl Netzebenen-Abstände, als auch –Winkel erfasst. Die 
Zuordnung der Netzebenen-Abstände ist nach Erfahrungen des Autors etwa mit ±0,001 Å mög-
lich. Jedoch muss generell mit einem hohen Geräte- und Präparations-Aufwand gerechnet 
werden. Auch ist die Verfügbarkeit begrenzt.    
Zwischen diesen etablierten Verfahren ordnet sich die EBSD-Phasenanalyse ein. Bei guter 
Ortsauflösung können Proben bis zu mehreren cm Größe untersucht werden. Der gerätetechni-
sche Aufwand ist wesentlich geringer als beim TEM. Unter bestimmten Bedingungen (keine 
Kontamination, keine mechanische Störung der Oberflächen, günstige Lage) kann völlig ohne 
Präparation gearbeitet werden. Wenn eine Präparation erforderlich ist, hält sich der Aufwand in 
Grenzen. Zusätzlich zu einer üblichen metallografischen Schliffpräparation ist bei keramischen 
Proben noch Vibrationspolieren erforderlich. Wesentlicher Faktor dabei ist die Erfahrung. Es 
kann von einer guten Verfügbarkeit ausgegangen werden. Die Zuordnung eines konkreten Beu-
gungsbildes zu einer Kristallstruktur geschieht im Allgemeinen durch den Vergleich gemessener 
Winkel mit den Winkeln zwischen Netzebenen in Frage kommender Kristallgitter. Netzebenen-
Abstände können nur mit unvertretbar großen Fehlern bestimmt werden. Dadurch ist die Emp-
findlichkeit gegenüber geringen Unterschieden dieser Abstände gering. Es wurden Fehler von 20 
% und mehr gefunden. Die Folge ist, dass beispielsweise die kubische Modifikation des ZrO2 
nicht von der tetragonalen Modifikation unterschieden werden kann. Die Unterschiede sind zu 
gering (wenige %) insbesondere wenn es Zwischenzustände gibt. Hier sind in der Zukunft durch 
kombinierte Messung von Netzebenen-Abständen und -Winkeln in Verbindung mit einer verbes-
serten dynamischen Simulation Verbesserungen zu erwarten. Die dynamische Streutheorie 
gestattet es, auch Intensitäten der Beugungslinien in die Auswertung einzubeziehen.   
 
Durch die Kombination von in situ Verformungsexperimenten im XCT mit der Phasenanalyse 
ausgewählter Probenbereiche mittels EBSD können Aussagen insbesondere über lokale Phasen-
umwandlungen in Abhängigkeit von der Verformung gewonnen werden. Im XCT werden die 
Verformungs- und Schädigungsprozesse abgebildet. Zu klären war die Frage, ob auch Phasen-
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umwandlungen mittels XCT analysiert werden können. Wie im Abschnitt 3.1.1 erläutert wurde, 
ist das Ergebnis einer XCT-Untersuchung die räumliche Verteilung der Röntgenschwächungsko-
effizienten, dargestellt in der Form von Grauwerten. Eine Kalibrierung erfordert exakt konstante 
Anregungsbedingungen, konstante Probengeometrie und eine Entfaltung der Peaks im Grauwert-
Histogramm der untersuchten Probe und ist bisher nicht möglich. Die Grauwerte sind proportio-
nal zu Ordnungszahl und  Dichte. In den untersuchten MMC auf der Basis von TRIP-Stahl mit 
Mg-PSZ-Partikelverstärkung gibt es deutliche Ordnungszahlunterschiede. Die Matrix besteht aus 
Fe, Cr, Mn und Ni mit den Ordnungszahlen 26, 24, 25 und 28, während Zr eine Ordnungszahl 
von 40 hat. Ein Kontrast ist demnach zu erwarten. Auf der anderen Seite unterscheiden sich die 
Dichten in umgekehrter Weise. Stahl hat eine Dichte von etwa 7,9 g cm-3, während kubisches 
und tetragonales ZrO2 etwa 6,1 g cm-3 und monoklines ZrO2 5,8 g cm-3 aufweisen. Im Ergebnis 
ist der Unterschied gemessener Grauwerte vernachlässigbar. Mittels REM wurde die mittlere 
Partikelgröße für ZrO2-Agglomerate in MMC bestimmt. Ausgangspulver war Mg-PSZ von Saint 
Gobain mit einer mittleren Partikelgröße von 3,1 µm (SG grob). Die Verteilung der Partikelgrö-
ßen nach dem Sintern 2 h bei 1350 °C ist charakterisiert durch folgende Werte: 
25 % Quantil:  8 µm 
50 % Quantil:  13 µm 
75 % Quantil:  21 µm       . 
Entsprechende XCT-Untersuchungen wurden mit Einsatz der in situ Druckapparatur durchge-
führt. Dabei war die Voxelkantenlänge 20,2 µm. Die im Gefüge der MMC eingelagerten ZrO2-
Agglomerate können nicht aufgelöst werden. Gründe waren einerseits der zu geringe Unter-
schied der Röntgenschwächungskoeffizienten und andererseits die zu große Voxelkantenlänge. 
Neue Erkenntnisse konnten jedoch durch die Kombination der Verfahren in situ XCT und EBSD 
gewonnen werden, wie die vorangehenden Kapitel beweisen. Insbesondere wurde das Verfor-
mungs- und Schädigungsverhalten zellularer TRIP-Stahl / Mg-PSZ-Verbundwerkstoffe 
detailliert untersucht. Es ist möglich, die Auslösespannung für spannungsinduzierte Phasenum-
wandlungen der Keramik abzuschätzen und in Korrelation zur Schädigung zu setzen. Diese 
neuen experimentellen Möglichkeiten wurden auch für andere Werkstoffe angewendet. Ein Bei-
spiel ist die Bewertung der Schichthaftung bei beschichteten Keramik-Schäumen in 
Abhängigkeit von der Druckverformung.      
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10 ZUSAMMENFASSUNG 
In-Situ-Druckverformung im XCT 
 
Bei Verformungsexperimenten werden üblicherweise Untersuchungen an einer Reihe von 
gleichartigen Proben durchgeführt. Der Einfluss der Verformung auf das Gefüge kann dann 
durch Vergleich von Proben mit unterschiedlichem Umformgrad bewertet werden. Vorausset-
zung ist dabei, dass jede Probe der Experimente in gleichem Maß repräsentativ für die 
Gesamtheit der Proben ist. Diese Voraussetzung wird jedoch nicht immer erfüllt. Bei MMC auf 
der Basis von TRIP-Stahl und Mg-PSZ spielt die Streuung der Eigenschaften der eingesetzten 
Pulver eine wesentliche Rolle. Dazu kommt, dass alle technologischen Schritte der Herstellung 
einer Streuung unterliegen. Echte in-situ-Experimente an der jeweils selben definierten Probe 
sind also von großem Interesse. Für die vorliegende Arbeit wurde das Konzept der gestoppten in-
situ-Druckverformung im XCT gewählt. Ausgangspunkt war die Erkenntnis, dass bei Druckver-
formung die Verbesserung der Eigenschaften durch verformungsassistierte kombinierte 
martensitische Phasenumwandlungen wesentlich besser nachweisbar ist als bei Zugverformung. 
Eine Hauptanwendung der neuen Werkstoffgruppe wird im Bereich der Energieabsorption bei 
Stoß gesehen. Deshalb sollte das Druckverformungsverhalten von MMC in der Form von 
Schäumen und Wabenkörpern im XCT detailliert untersucht werden. Eine weitere wichtige Auf-
gabenstellung für derartige in-situ-Druckverformungsexperimente ist die Bewertung der 
mechanischen Stabilität von Metallschmelzefiltern, die aus keramischen Werkstoffen bestehen. 
Innovative Lösungen sind hier aktive und reaktive Beschichtungen. Mittels in-situ-
Druckverformung kann ermittelt werden, ob die Schichten stabil sind bzw. bei welcher Druck-
verformung und in welcher Weise Defekte entstehen.  
Für die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit wurde der Grundaufbau des im Abschnitt 3 
beschriebenen XCT verwendet. Das sehr komplexe Ablaufprogramm mit abschließender Rekon-
struktion wurde beibehalten. Dadurch kann jederzeit ein Normalbetrieb durchgeführt werden. 
Die Dreheinrichtung hat eine Tragfähigkeit von 50 kg. Der nutzbare Raum oberhalb dieser Dre-
heinrichtung ist durch die vorhandene Bleiabschirmung begrenzt. Dadurch waren der 
Entwicklung der Druckverformungsapparatur enge Grenzen gesetzt. Das Erreichen einer maxi-
malen Druckkraft von 100 kN war unter den gegebenen Bedingungen eine große 
Herausforderung. Da der gesamte Drehbereich von 0° bis 360° ausgenutzt werden muss, kam die 
Nutzung eines bei Prüfmaschinen üblichen Stahlgestells nicht in Frage. Die Abstützung musste 
im gesamten Drehbereich durchstrahlbar sein. Bekannt ist die Nutzung von Glas- oder Plexiglas-
Rohren. Bei der angestrebten Kraft konnte jedoch keine entsprechende Klebstelle für deren Be-
festigung gefunden werden. CFK-Materialien bieten das erforderliche Festigkeitspotenzial. Sie 
haben eine vernachlässigbare Röntgenabsorption und lassen sich formgerecht herstellen. Es wur-
de die von der Firma Hegewald & Peschke Nossen vorgeschlagene Lösung gewählt. Das neu 
entwickelte Gerät besteht aus einem Getriebesystem, das das Drehmoment eines Elektromotors 
auf eine Spindel überträgt. Diese Spindel bewegt eine Druckplatte. Die Probe befindet sich zwi-
schen dieser unteren und einer oberen Druckplatte. Der Druckmesskopf ist über Flansche und ein 
CFK-Rohr fest mit dem Getriebegehäuse verbunden. Bei Bewegung der Spindel werden also 
gleichzeitig die Probe unter Druckspannung und ein CFK-Rohr unter Zugspannung gesetzt. Da-
bei ist eine Durchstrahlung im CT möglich, denn das Gesamtsystem kann auf dem Drehteller des 
XCT montiert werden. Als Hauptproblem erwies sich die Befestigung des CFK-Rohres. Die ent-
sprechende Lösung ist eine Kombination von Kraft- und Form-Schluss.   
Die Proben werden jeweils mit definierter Verformungsgeschwindigkeit bis zu einem vorgege-
benen Verformungsgrad belastet. Dann wird die Verformung gestoppt. Nach Abwarten einer 
Relaxation kann jeweils ein XCT-scan durchgeführt werden, bevor die Verformung fortgesetzt 
wird. Ergebnisse liegen für MMC-Schäume und MMC-Wabenkörper vor. Erstmals konnten  
beliebige Bereiche der untersuchten Proben in Abhängigkeit von der Verformung abgebildet 
werden. Damit ist die Berechnung von lokalen Verformungen und anderen geometrischen Kenn-
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größen möglich. Bei der Verformung von offenporigen TRIP-Stahl-Mg-PSZ-MMC-Schäumen 
wurde kollektives Versagen verbundener Zellen innerhalb von Deformationsbändern gefunden. 
Die Ergebnisse sind als Eingangsdaten für die Modellierung des Verformungsprozesses geeignet 




Seit einigen Jahren sind kommerzielle Systeme für EBSD-Untersuchungen im REM verfügbar. 
Hauptanwendungen sind die Metall- und Halbleiter-Forschung. Dagegen gibt es bisher nur we-
nige Arbeiten zur Analyse keramischer Systeme. Neu ist die Phasenanalyse keramischer Partikel 
innerhalb von MMC mittels EBSD. Deshalb bestand eine Aufgabe der vorliegenden Arbeit in 
der Erarbeitung eines Verfahrens der EBSD-Phasenanalyse für keramische Systeme mit Phasen-
umwandlungen. Voraussetzungen für eine Phasenanalyse mittels EBSD sind  
1. ungestörte Probenoberflächen, damit EBSP tatsächlich vom interessierenden Bereich der 
Proben erhalten werden können und 
2. ein vollständiger Satz von Gitterparametern der in der Probe tatsächlich vorhandenen 
Phasen. 
Da rückgestreute Elektronen nur aus einer Probentiefe von maximal 100 nm wieder die Probe 
verlassen können und damit zum EBSP beitragen, muss dafür gesorgt werden, dass es in diesem 
Bereich keinen wesentlichen Einfluss von absorbierenden Oberflächenschichten oder gestörten  
Gittern gibt. Deshalb wird im Allgemeinen eine Schliffpräparation genutzt. Letzter Schritt zur 
Beseitigung von präparationsbedingten Defekten ist bei Metallen häufig das Elektropolieren. Für 
keramische Proben ist diese Methode nicht einsetzbar. Eine Möglichkeit ist der Einsatz von fein-
körnigen oxydischen Suspensionen im letzten Polierschritt. Die besten Ergebnisse konnten durch 
Vibrationspolieren erhalten werden. Schon relativ kurze Polierzeiten von ca. 1 h führen bei 
Stahlproben zu sehr guten Beugungsbildern. Für reine ZrO2 – Keramik konnten jedoch erst nach 
wesentlich längeren Polierzeiten (> 10 h)  gute Ergebnisse erreicht werden. Im Ergebnis umfang-
reicher Präparationsversuche an pulvermetallurgisch hergestellten gesinterten Mg-PSZ-Proben 
wurde ein Verfahren mit den Schritten Einbetten, Schleifen, Polieren bis 1 µm Diamant-
Suspension und Vibrationspolieren mit 0,02 µm SiO2-Suspension festgelegt. Der Einfluss der 
Präparation auf die Phasenzusammensetzung ist dann vernachlässigbar. Das konnte am Beispiel 
von gesinterten reinen Mg-PSZ-Proben bewiesen werden. Mittels EBSD wurden nach einem 
Sintern bei 1650 °C monokline Phasenanteile von 0,2 Vol.% gefunden. Demzufolge hat es keine 
durch die Präparation bedingte Phasenumwandlung tetragonal-monoklin gegeben. Wegen der 
geringen elektrischen Leitfähigkeit müssen keramische Materialien insbesondere ZrO2 vor Un-
tersuchungen im REM elektrisch leitfähig beschichtet werden. Dafür geeignet sind dünne 
Schichten aus Kohlenstoff, Gold, Platin oder Pt/Pd. Die optimale Schichtdicke wurde durch 
schrittweises Erhöhen und entsprechende Kontrolle im REM ermittelt. Einerseits muss die 
Schichtdicke ausreichend sein, um Aufladungen zu vermeiden. Andererseits muss sie gering 
genug sein, um die Verluste an Bildqualität möglichst klein zu halten. Beste Ergebnisse konnten 
mit gesputterten PtPd20-Schichten erreicht werden. Ein vollständiger Satz von Gitterparametern 
der in Frage kommenden Phasen wurde jeweils durch Vergleich mit geeigneten XRD-
Untersuchungen ermittelt. Die Unterscheidung von Matrix und eingelagerten Partikeln erfolgte 
durch die gleichzeitige Aufnahme von EBSP- und EDS-Verteilungen von definierten Flächen. 
Die Unterscheidung zwischen Matrix, Keramik und weiteren Bestandteilen des Gefüges kann im 
Allgemeinen auf der Basis der EDS-Elementverteilungen vorgenommen werden.  
 
Eine wesentliche Aufgabe war die Bestimmung der Anteile der unterschiedlichen ZrO2-
Modifikationen in Abhängigkeit von technologischen Parametern (siehe Abschnitt 2.1) für reine 
Keramik ebenso wie für MMC. Eine nahe liegende Methode ist das Abrastern eines möglichst 
großen Probenbereiches und die Ermittlung einer mittleren Zusammensetzung. Die ZrO2-Partikel 
liegen technologisch bedingt als Agglomerate vor. Es stellte sich heraus, dass die Phasenzusam-
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mensetzung von derartigen Mg-PSZ-Agglomeraten stets einer  breiten Streuung unterliegt. Die 
dazugehörige Verteilungsfunktion ist nicht symmetrisch. Interessant ist in diesem Zusammen-
hang die Betrachtung der Summenhäufigkeits-Kurven. Bei einer großen Anzahl von 
unabhängigen Messwerten nähern sie sich den jeweiligen Verteilungsfunktionen an. Eine weitere 
Möglichkeit der Darstellung derartiger Verteilungen von Messwerten sind die so genannten Box-
Darstellungen oder Box-Plots. Zu jedem untersuchten Zustand werden die 25- 50- und 75- % 
Quantile in einer Box dargestellt. Zusätzlich kann man die Minima und Maxima in Gestalt von 
Linien zeigen. Auf diese Weise erhält man eine schnelle Übersicht über Form und Breite der 
Verteilungen ohne Annahmen über die zu Grunde liegenden Verteilungsfunktionen machen zu 
müssen. Bereits der Ausgangszustand vor dem Sintern ist durch eine breite Verteilung charakte-
risiert. Um diese Einflüsse erfassen zu können, reicht also die Messung einer großen 
repräsentativen Fläche nicht aus. In der vorliegenden Arbeit wurden deshalb stets die Verteilun-
gen auf der Basis von mindestens 10 Einzelmessungen betrachtet. Das resultierende Verfahren 
wurde im Abschnitt 3.2.3 dargestellt. Dieses Verfahren eignet sich für die Phasenanalyse an sehr 
verschiedenen keramischen Systemen. In AZT-Werkstoffen (bestehend aus Al2O3, ZrO2 und 
TiO2) konnten die Bildung und der Zerfall von Titanaten in Abhängigkeit von technologischen 
Parametern bestimmt werden. Dabei wurde festgestellt, dass unter den gegebenen Bedingungen 
nicht das thermodynamische Gleichgewicht erreicht wird. Bei kohlenstoffgebundenen Al2O3-
Feuerfestmaterialien wurden ohne zusätzliche Präparation die in Poren gebildeten Whisker ana-
lysiert. Ein weiterer Einsatzbereich ist die Analyse der Korrosion von Feuerfestmaterialien durch 
Kontakt mit Metall- oder Glas-Schmelzen. Der Hauptvorteil liegt hier in der lokalen Phasenana-
lyse von Korrosionsprodukten. Damit kann ein wesentlicher Beitrag zur Klärung von 
Korrosionsmechanismen geleistet werden. Auch Reaktionen zwischen Metallschmelzefiltern und 
Metallschmelzen können lokal analysiert werden. Ganz allgemein ist die Analyse von Einschlüs-
sen in Metallen nach dem Guss möglich. Hier kann die Kombination mit XCT-Untersuchungen 
eine gezielte Präparation ermöglichen. Durch die automatisierte EBSD-Phasenanalyse konnte im 
Rahmen der vorliegenden Arbeit eine Lücke zwischen XRD auf der einen Seite und TEM auf 
der anderen Seite geschlossen werden.         
 
Sintern von Mg-PSZ 
 
Bei mittels Schlickerguss hergestellten Mg-PSZ-Proben ist eindeutig nachweisbar, dass der mo-
nokline Phasenanteil des Mg-PSZ beim Sintern im kubisch-tetragonalen Bereich des ZrO2-MgO-
Phasendiagrammes abnimmt. Das Sintern bei 1650 °C führt dabei zu signifikant geringeren Wer-
ten als das Sintern bei 1450 °C, wie laut Phasendiagramm zu erwarten. Bereits im 
Ausgangspulver liegt jedoch eine breite Verteilung vor. Es stellte sich heraus, dass die Auswer-
tung dieser Verteilungen unabdingbar ist. Es reicht nicht aus, einen Mittelwert für einen größeren 
Probenbereich zu ermitteln. Deshalb wurden jeweils mindestens 10 repräsentative Messfelder 
ausgewertet. Durch Direktvergleich mit den Ergebnissen von XRD-Untersuchungen konnten die 
Gitterparameter der tatsächlich in Mg-PSZ vorhandenen Modifikationen spezifiziert werden. Der 
Übergang kubisch-tetragonal ist mit einer kontinuierlichen Verzerrung des kubischen Gitters 
verbunden. Unterschiedliche Stadien werden stets nebeneinander gefunden. Dadurch ist es nicht 
möglich, mittels EBSD die kubischen und tetragonalen Phasenanateile zu bestimmen. Diese 
Aussage wird durch Rietveld-Analysen an mittels SPS gesintertem Mg-PSZ bestätigt. Durch 
Ansatz von Phasen mit unterschiedlicher tetragonaler Verzerrung des kubischen Gitters konnte 
eine wesentlich bessere Anpassung an experimentelle Spektren erreicht werden als bei Annahme 
nur jeweils einer kubischen bzw. tetragonalen Gleichgewichtsphase. Bei den gegebenen Aus-
gansstoffen und Sintertechnologien ist also stets mit einem thermodynamischen 
Nichtgleichgewichtszustand zu rechnen. Andererseits ist insbesondere der Übergang tetragonal-
monoklin von Interesse, weil diese martensitische Phasenumwandlung zu einer Verfestigung 
führt. Der monokline Phasenanteil kann mittels EBSD bestimmt werden. Dabei ist die Streuung 
der Werkstoffparameter größer als die Messfehler.   
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Sintern von MMC 
 
Beim konventionellen Sintern von pulvermetallurgisch hergestellten MMC mit 5 bis 10 Vol.% 
Mg-PSZ im Bereich von 1100 °C bis 1430 °C wird eine Destabilisierung des Mg-PSZ durch 
Diffusion von Mg und Bildung von Spinellen und Silikaten an Grenzflächen beobachtet. Der 
monokline Anteil steigt dadurch an. Durch den Einsatz von TRIP-Stahl mit einem höheren Mn-
Gehalt (Cr-Mn-Ni-Verhältnis 16-6-6 statt 17-1-9) kann dieser Effekt teilweise kompensiert wer-
den. Es gibt eine Interdiffusion von Mn und Mg. Offenbar ist Mg2+ mindestens teilweise durch 
Mn2+ ersetzbar. Es konnte gezeigt werden, dass in gesinterten MMC sowohl Mg als auch Mn in 
den kubisch/tetragonalen Bereichen angereichert sind. Lokale Konzentrationsgradienten sind 
also unmittelbar mit unterschiedlicher Phasenzusammensetzung verbunden. In den Grenzflä-
chenausscheidungen sind sowohl Mg als auch Mn enthalten. Demzufolge kann durch einen 
höheren Mn-Gehalt die Triebkraft für eine Mg-Diffusion verringert werden. Von entscheidender 
Bedeutung ist die Temperatur-Zeit-Funktion beim Sintern. MMC, die nach dem SPS-Verfahren 
(5 min bei 1100 °C) hergestellt wurden, haben wesentlich geringere Anteile an monoklinem 
ZrO2 als konventionell gesinterte Proben (2h bei 1350 °C). Damit steht ein höherer Anteil an 
umwandlungsfähigem metastabilem tetragonalem ZrO2 zur Verfügung.  
 
Verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlungen in Mg-PSZ 
 
Verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlungen tetragonal-monoklin konnten 
durch die stufenweise Druckverformung von MMC-Schaumkörpern und nachfolgende EBSD-
Phasenanalyse erstmals nachgewiesen werden. Sie traten auch bei der Stauchung von MMC-
Wabenkörpern und kompakten SPS-Proben auf. Betrachtet wurden stets die Verteilungen der  
monoklinen Phasenanteile der Mg-PSZ-Partikel. Beim Sintern und dem nachfolgenden Abküh-
len bilden sich Spinell- bzw. Silikat-Ausscheidungen an den Grenzflächen Stahl-Keramik. Das 
ist mit einer Destabilisierung des Mg-PSZ verbunden. Wesentlichen Einfluss hat dabei das Tem-
peratur-Zeit-Regime beim Sintern. Eine Besonderheit beim Stauchen kompakter SPS-Proben ist, 
dass offenbar nur ein Teil der Mg-PSZ-Partikel spannungsinduziert umwandeln kann. Voraus-
setzungen sind einerseits eine gute Anbindung und andererseits eine für die Umwandlung 
geeignete Orientierung relativ zur Umformrichtung. Bei den dünnwandigen Schaumkörpern und 
Wabenkörpern sind nahezu alle Partikel beteiligt. Zu beachten sind auch die unterschiedlichen 
Sintertemperaturen und Zeiten. Generell können aber die beobachteten verbesserten mechani-
schen Eigenschaften der MMC gegenüber von reinem TRIP-Stahl durch Überlagerung der 
Effekte von Partikelverstärkung und kombinierten martensitischen Phasenumwandlungen erklärt 
werden. Bemerkenswert ist, dass der Effekt bereits bei 5 Vol.% Mg-PSZ nachgewiesen werden 




Ein Beispiel für den kombinierten Einsatz der entwickelten Methoden ist die Analyse von AZT-
Werkstoffen. Die sehr gute Thermoschock-Stabilität dieser Werkstoffe kann mit dem Mikroge-
füge im intergranularen Bereich erklärt werden. Gefügebestandteile mit unterschiedlichen 
Wärmeausdehnungskoeffizienten führen zu einer Reduzierung von Spannungen und verringerter 
Rissbildung. Die beobachtete Phase Al2TiO5 sollte laut Phasendiagramm unterhalb von 1200 °C 
in TiO2 und Al2O3 zerfallen. Im Gegensatz dazu wird diese Phase jedoch bei Raumtemperatur 
gefunden, während die Bildung von ZrTiO4 offenbar unterdrückt ist. Das thermodynamische 
Gleichgewicht wird also nicht erreicht. Bei Modell-Komponenten wurden demgegenüber im 
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In-situ Druckverformung im XCT und EBSD-Phasenanalyse 
 
Gestoppte in-situ Druckverformungsexperimente wurden sowohl an Schaumstrukturen als auch 
an Wabenkörpern aus TRIP-Stahl / Mg-PSZ-Verbundwerkstoffen durchgeführt. Dabei wurde 
zunächst das Deformations- und Schädigungsverhalten in Abhängigkeit von einer stufenweisen 
Verformung beobachtet. Weiterhin wurden Proben nach unterschiedlicher Verformung und 
XCT-Analyse entnommen. Anschließend konnten definierte Bereiche für EBSD-Phasenanalysen 
präpariert werden. Bei MMC-Schaumstrukturen unterscheidet man in den Druckverformungs-
kurven die drei Bereiche der linear elastischen Verformung, dem Plateaubereich mit plastischem 
Versagen und der Verfestigung. Erste Brüche treten offenbar bei den Zellen mit den geringsten 
Zellwanddicken und mit einer größeren Ausdehnung senkrecht zur Verformungsrichtung im 
Vergleich zum Durchschnitt auf. Gleichzeitig gibt es Zellen, die nahezu unverformt sind. Das 
Versagen erfolgt dann innerhalb von Deformationsbändern. Man spricht auch vom kollektiven 
Versagen verbundener Zellen. Die Lage des Deformationsbandes entspricht etwa dem Bereich 
der kleinsten Zellwanddicken. Nach der Stauchung fehlen die zuerst gebrochenen Zellwandbe-
reiche teilweise. Eine EBSD-Phasenanalyse ergab, dass in den dünnwandigen Zellen nahezu alle 
kubisch/tetragonalen  Bereiche bereits bei einer Stauchung unter 10 % umgewandelt werden. 
Martensitische Phasenumwandlungen finden im Stahl und in der Keramik gleichzeitig statt. Das 
ist in der Tat mit der erwarteten Verfestigung des Gesamtwerkstoffes verbunden. MMC-
Schäume sind also sehr gute Kandidaten für Stoßenergie-Absorber der Zukunft.  
 
Wabenstrukturen mit quadratischer Zellenform und 2x2 Zellen wurden auf dem pulvermetallur-
gischen Weg durch Extrusion hergestellt. Bei der Druckverformung in Zellrichtung wird im 
Allgemeinen davon ausgegangen, dass diese Strukturen Dehnungs-dominiert sind. Zwischen 
spezifischer Festigkeit und spezifischer Dichte besteht ein linearer Zusammenhang. Bei einer 
Druckverformung in Zellrichtung treten drei Bereiche auf, linear elastische Verformung, plasti-
sches Ausbeulen in Verbindung mit Torsion der Zellwände und Kompression. Das plastische 
Ausbeulen in Verbindung mit Torsion der Zellwände ist mit einer deutlichen Verringerung der 
Festigkeit verbunden und beginnt bei einer materialspezifischen Auslösespannung (bifurcation 
stress). Wenn der Stahl eine Verfestigung zeigt, gibt es vor dem Erreichen des Maximums noch 
einen Zwischenbereich der stabilen plastischen Verformung. Im Bereich des Maximums erfolgt 
das Versagen insbesondere an lokalen Defekten. Dieses Verhalten zeigen auch die untersuchten 
MMC-Wabenkörper.  Der Bereich der stabilen plastischen Verformung vor dem Erreichen des 
Maximalwertes der Druckspannung ist deutlich ausgeprägt. In diesem Bereich überlagern sich 
die Mechanismen der Partikelverfestigung und der martensitischen Phasenumwandlung sowohl 
im Stahl als auch in der Keramik. Das Erreichen der Schwellspannung für das Strukturversagen 
konnte bei den in- situ XCT Untersuchungen direkt beobachtet werden. Erstes Versagen wurde 
jeweils unmittelbar nach dem Überschreiten des Spannungsmaximums gefunden. Die 3D-Bilder 
zeigen, dass ein Strukturversagen oberhalb des Spannungsmaximums aufgetreten ist. Dabei spie-
len lokale Defekte, insbesondere Poren, eine große Rolle. Zur Veranschaulichung wurden 
Schnittbilder von definierten Probenpositionen bei unterschiedlicher Verformung berechnet. 
Wenn eine Zellwand  bereits im gesinterten Zustand Poren aufweist, beginnt dort das Ausbeulen. 
Auch die ersten Brüche treten bevorzugt an Schwachstellen auf. Nach Abschluss der Stauchver-
suche erfolgten die beschriebene Probenpräparation und eine EBSD-Phasenanalyse. Die 
mittleren monoklinen Phasenanteile des Mg-PSZ wurden entlang der Mittelachsen der Proben 
bestimmt. Wie bei den Untersuchungen von MMC anderer Herstellungsverfahren ist der Einfluss 
des Sinterprozesses deutlich zu sehen. Durch die Streuung der Zusammensetzung der Mg-PSZ-
Pulver sind die Verteilungen sehr breit. Ein Vergleich entsprechender Verteilungen der mono-
klinen Anteile für MMC mit unterschiedlicher Stahlzusammensetzung ergab signifikante 
Unterschiede. Bei Einsatz des Stahles vom Typ 17-1-9 erfolgte die martensitische Phasenum-
wandlung tetragonal-monoklin unterhalb von 10 % Stauchung. Das entspricht dem Ergebnis bei 
den Schaumkörpern. Anders ist das Verhalten bei Einsatz des Stahles 16-6-6. Bis zu 30 % Stau-
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chung ist hier unter Beachtung der Streuung im Ausgangszustand kein signifikanter Einfluss der 
Stauchung auf die Phasenzusammensetzung zu erkennen. Ab 40 % zeigen sich dagegen deutli-
che Veränderungen. Die Verteilung wird schmaler und verschiebt sich zu höheren monoklinen 
Anteilen. Offensichtlich erfolgt also im Bereich zwischen 30 % und 40 % Stauchung eine span-
nungsinduzierte Phasenumwandlung. Das ist oberhalb des beobachteten Maximums in der 
Druckverformungskurve. Die Lage der Minima zeigt dabei an, dass ein Teil der Mg-PSZ-
Partikel nicht an der Umwandlung teilnimmt. Ursachen können die Größe, eine unzureichende 
Bindung und eine ungünstige Orientierung der Gitter relativ zur Verformungsrichtung sein. Wie 
in den vorhergehenden Abschnitten erläutert wurde, bilden sich bei Sintertemperatur an den 
Grenzflächen zwischen Stahl und Keramik Spinell- und Silikat-Ausscheidungen. Diese Phasen-
bildung ist mit einer Abnahme der Mg-Konzentration im Randbereich der Mg-PSZ-Partikel 
verbunden, was wiederum zu einer Destabilisierung der betroffenen Partikel führt. Durch eine 
erhöhte Mn-Konzentration im Stahl erfolgt eine neue Stabilisierung. Die Auslösespannung für 
die Phasenumwandlung tetragonal-monoklin wird zu höheren Werten verschoben. Der Rand der 
meisten betrachteten Partikel ist monoklin während in der Mitte noch ein kubischer bzw. tetra-
gonaler Bereich existiert. Es ist noch erkennbar, dass hier ursprünglich tetragonale Linsen in 
einer kubischen Matrix existierten, die eine definierte Orientierungsbeziehung aufwiesen. Erwar-
tungsgemäß findet man die Orientierungsbeziehungen <100>kfz // <100>tfz  bzw. <[100>kfz // 
<110>trz . Die monokline Konfiguration des ZrO2 wird durch eine Scherung des tetragonalen 
Gitters gebildet. Je nachdem, welche tetragonale Elementarzelle betrachtet wird, ergeben sich 





Eine Vision für weitere Arbeiten ist die direkte Korrelation von in situ Verformung im XCT und 
EBSD. Mit Methoden der digitalen Bildkorrelation können lokale Verformungen anhand von 
berechneten XCT-Schnittbildern gleicher Position bei unterschiedlicher Verformung ermittelt 
werden. In Erweiterung ist es auch möglich, dreidimensionale Verformungsfelder zu berechnen.  
EBSD-Phasenanalysen an Schliffen, die wiederum genau in interessierenden Ebenen angefertigt 
werden, gestatten dann die direkte Zuordnung von lokaler Verformung und Phasenumwandlung. 
 
Die Methoden der Zielpräparation und EBSD-Phasenanalyse sind unmittelbar übertragbar auf 
andere Typen von Verbundwerkstoffen mit und ohne Phasenumwandlungen. Reaktionszonen in 
Schichtverbunden können ebenfalls analysiert werden. Ein technisch relevantes Beispiel betrifft 
die Korrosion von Feuerfestmaterialien beim Kontakt mit metallischen wie auch nichtmetalli-
schen Schmelzen. Ein weiteres Thema ist die Analyse von Reaktionsprodukten an der 
Oberfläche von aktiven und reaktiven Metallschmelzefiltern.  
 
Es ist zu erwarten, dass in der Zukunft Detektoren für XCT mit verbesserter Auflösung verfüg-
bar werden. Damit kann dann die Ortsauflösung (Voxel-Kantenlänge) unmittelbar verbessert 
werden.  
 
Durch die Berechnung von Rückstreuelektronen-Beugungsbildern auf der Basis der dynami-
schen Streutheorie innerhalb von automatisierten EBSD-Systemen wird es möglich sein, 
Kristallstrukturen mit geringen Unterschieden besser zu unterscheiden. Damit werden wiederum 
die Einsatzmöglichkeiten für das EBSD-Verfahren wesentlich erweitert.    
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11 SUMMARY 
In situ compressive deformation in an XCT 
 
Usually deformation experiments are performed on a number of congenial samples. The influ-
ence of the deformation on the structure can be defined by comparing the samples with different 
degrees of deformation. A precondition is that each sample represents the whole number of sam-
ples in the same way. This assumption is not always true. One example is the scatter of the 
properties of steel and ceramic powder. The properties of MMC based on these powders thus 
cannot be uniform. Furthermore all technological steps in the manufacturing process are con-
nected with some degree of deviations. This statement especially holds for the temperature-time-
function during sintering and subsequent cooling. Thus in situ experiments on the same sample 
are highly interesting. In the frame of the present work the concept of interrupted in situ com-
pressive deformation was used. The compressive deformation behaviour of MMC is of great 
importance especially for the application as stress absorbing materials. Very promising are MMC 
in the shape of foams or honeycombs. Another application is ceramic filters for metallic melts. 
Innovative concepts are connected with foams having active or reactive surfaces. In situ com-
pressive deformation experiments can tell if defects arise at a certain stress level and what are the 
starting points. The basic structure of a commercial XCT was used. Keeping the XCT operation 
chart unchanged. Restrictions were given by the limited load of the rotation unit and by the size 
of the shielding cabinet respectively. The whole deformation unit had to be installed inside of the 
housing. Load transfer by a carbon fibre reinforced polymer tube was found to be a basic solu-
tion. The selected material is transparent for X-rays and capable to transfer forces up to 100 kN. 
The whole system was realized by Hegewald & Peschke Mess- und Prüftechnik GmbH in Nos-
sen, Germany. It consists of a gearing system that transfers the momentum of a motor to a shaft. 
The shaft moves a lower holding plate. The sample is placed between this lower holding plate 
and an upper one which is fixed via the tube to the body of the unit. Moving the shaft upwards 
thus leads to a compressive stress at the sample side and a tensile stress at the tube side. The 
samples are deformed to a certain level with a defined deformation speed. Then the deformation 
is interrupted. After some relaxation an XCT scan is performed before the deformation is contin-
ued. Results are given for MMC foams and MMC honeycombs. For the first time structure 
changes of defined regions of the samples in dependence on the compressive strain could be in-
vestigated. The deformation of MMC foams lead to collective breakdown of neighbouring cells 
within deformation bands. These kinds of results are the input for the numerical simulation of the 
deformation process.  
 
EBSD phase analysis 
 
Commercial systems for the EBSD phase analysis in a SEM are available for some years now. 
For the present work a TSL system from Edax/Ametek in Wiesbaden, Germany equipped with 
an Apollo EDS detector was used. The most important applications for EBSD are in metals and 
semiconductor research. However there are only a few publications regarding the analysis of 
ceramic materials. The phase analysis of ceramic particles within MMC in dependence on de-
formation by EBSD is a new application. Thus one goal of the present work is phase analysis of 
ceramic systems with phase transformations. There are two preconditions for the analysis of 
phase transformations by EBSD. One is undisturbed sample surfaces without contamination and 
the other a complete set of the lattice parameters of all phases which really exist in a given sam-
ple. Backscattered electrons are generated within a surface region not more than 100 nm in 
depth. Thus one has to take care that there are no absorbing layers or lattice disturbances in this 
area. Normally a metallographic procedure of embedding, grinding and polishing is applied. In 
the case of metals the last step often is electrolytic polishing. This method is not applicable for 
ceramics. One possibility is polishing with fine grained oxides below 1 µm. Best results could be 
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reached by 20 h of vibrational polishing  using a 0,02 µm SiO2 suspension. A complete recipe 
for the preparation of ceramic surfaces was acquired. Because of the low electric conductivity 
ceramic surfaces have to be coated. Suitable are thin layers of carbon, gold or platinum. On the 
one hand these layers have to be thick enough in order to avoid charging effects. On the other 
hand they have to be thin enough for not to disturb the diffraction patterns. As a result of an op-
timization process PtPd20 layers with a thickness of about 0,1 nm were used especially for the 
coating of zirconia. A complete set of possible zirconia phases was found on the base of the 
well-known phase diagrams by the comparison with results of corresponding XRD measure-
ments on the same samples. The differentiation of the matrix and embedded particles in MMC 
was realized by comparing EBSD and EDS maps of the scan regions. One important special goal 
was the determination of the fractions of the different zirconia modifications in dependence on 
technological parameters for pure ceramic and for MMC as well. A common method is scanning 
of a region as big as possible and determination of the mean composition values. Unfortunately 
zirconia in MMC always appeared in the shape of agglomerates. And these agglomerates showed  
broad and not symmetric distributions. Thus the determination of mean values is not sufficient. 
Box plots yield a good possibility for visualizing such kind of undefined distributions. Showing 
the 25 %, 50 % and 75 % percentiles gives a quick overview without knowing much about the 
real distribution function. In the frame of the present work always distributions of the results of 
minimum 10 scan areas were taken into consideration. In summary the EBSD phase analysis in 
dependence on technological and other parameters was performed with the following steps: 
 
1. Preparation of cross sections with a final step of 20 vibrational polishing 
2. Sputtering of about 0,1 nm PtPd20 as electrical conductive coating 
3. Scanning of minimum 10 representative sample areas and registration of EDS and EBSP at 
the same time for each point of the scan 
4. Analysis of the EDS maps and localization of the boundaries between different phases (de-
termination of EDS threshold values) 
5. Filtering of the EBSD maps for the interesting phases on the base of the EDS threshold 
values 
6. Filtering of the EBSD maps for the interesting phases on the base of a defined limit for the 
misfit between the calculated and measured angles between the observed diffraction bands 
7. Calculation of the phase composition 
 
This procedure was applied for a number of ceramic materials. In the case of the AZT system 
(Al2O3, ZrO2, TiO2) the formation and decay of titanates was observed in dependence on the 
temperature. Deviations from the thermodynamic equilibrium clearly could be demonstrated. In 
carbon bonded oxide refractories the formation of carbide whiskers was investigated without any 
preparation. This is one example for systems with natural clean surfaces which can be investigat-
ed directly. Another application is the analysis of melt corrosion of refractories. EBSD 
contributes to the determination of corrosion mechanisms due to local phase analysis. Local re-
actions between ceramic metal melt filters and the melt can be investigated. This work recently 
was started. Such kinds of investigations are performed in the frame of the collaborative research 
centre SFB 920. The analysis of inclusions in metals is a broad application field for EBSD too.  
 
The EBSD method closes the gap between XRD with rather integral results on the one side and 
TEM with an excellent spatial resolution on the other side.     
 
Sintering of Mg-PSZ 
 
Samples were manufactured by slip casting. The base material was Mg-PSZ powder with its typ-
ical distribution of the monoclinic phase content in the range between 0 and 10 Vol. %. It could 
be shown that the monoclinic phase content can be reduced remarkably by sintering in the cubic/ 
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tetragonal region of the phase diagram. Sintering at 1650 °C leads to significant lower monoclin-
ic phase content than sintering at 1450 °C. In any way the determination of mean values is not 
sufficient. Therefore again minimum 10 representative areas were scanned in order to demon-
strate the distribution. The really existing phases were defined by comparison to XRD results on 
the same samples. It was found that the transformation between the cubic and the tetragonal state 
of zirconia is connected with a continuous deformation of the cubic lattice. A big number of in-
termediate states can be found in one sample at the same time when the transformation is not 
completed. Note that the difference between the lattice parameter a in the cubic lattice and c in 
the tetragonal lattice is only about 2 %. This means the determination of the cubic and tetragonal 
phase content in zirconia is not possible by EBSD. This statement was strongly supported by 
XRD Rietveld analyses on SPS sintered Mg-PSZ. Experimental spectra could be fitted with a 
minimum of differences between model and experiment by using a number of tetragonal phases 
with different c/a values [17]. The thermodynamic equilibrium state never was reached under the 
given conditions. Nevertheless one should keep in mind that the transformation tetragonal-
monoclinic is most important because only this martensitic transformation is connected with the 
desired transformation toughening. The monoclinic phase content can be determined by EBSD 
with a failure much smaller than the distribution within the sample in the initial state.  
 
Sintering of MMC 
 
Destabilisation was observed in TRIP-steel-MMC with 5 Vol. % to 10 Vol. %  Mg-PSZ rein-
forcement. During sintering at temperatures between 1100 °C and 1400 °C and subsequent 
cooling a part of the Mg diffuses out of the Mg-PSZ and forms spinel and silicate on the bounda-
ry between steel and zirconia. As a consequence the monoclinic phase content rises. Using a 
steel with higher Mn-content (16-6-6 instead of 17-1-9) one can partly compensate this effect. 
There is some opposite diffusion of Mg and Mn. Obviously Mg2+ can be replaced by Mn2+. As a 
result the cubic/tetragonal grains are enriched by Mg and Mn in comparison to the monoclinic 
grains. Local concentration gradients are directly related with a different phase composition. 
Note that the precipitations on the boundaries between steel and ceramic contain Mg and Mn. So 
a higher Mn concentration may reduce the driving force for a Mg diffusion thus reducing the 
monoclinic phase transformation. The temperature time function is essential for diffusion con-
trolled processes. MMC sintered with the SPS technology (5 min at 1100 °C) show a much 
lower monoclinic phase content than conventionally sintered MMC (2 h at 1350 °C) even when 
the same base materials are used.  
 
Deformation induced martensitic phase transformations in Mg-PSZ 
 
Deformation induced martensitic phase transformations from tetragonal to monoclinic state in 
Mg-PSZ could be demonstrated in MMC foams for the first time. They also were observed as a 
result of the compressive deformation of MMC honeycombs and of SPS sintered compact MMC. 
The scatter of the phase composition of the base materials has to be considered. Due to the de-
stabilisation effect during sintering and subsequent cooling the monoclinic phase content may be 
as high as 80 Vol. % before deformation. Nevertheless the rest can be transformed due to the 
deformation. And better mechanical properties were observed in comparison to pure steel as a 
result of combined martensitic phase transformation in the steel and the ceramic at the same 
time. During the deformation of the SPS sintered compact samples a part of the zirconia remains 
unchanged. This behaviour can be explained by a relative week bond of the particles. Only zir-
conia particles with a strong bond without cracks and with a suitable crystal orientation relative 
to the deformation direction can be transformed. In the case of rather thin walled foams and hon-
eycombs nearly all zirconia particles participate in deformation induced transformations. The 
observed shift of the deformation curves to higher strength in comparison to pure steel is a result 
of combined martensitic phase transformations. It should be noted that the effect was already 
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reached with 5 Vol. % of Mg-PSZ. This might be a contribution to the reduction of the consump-




One example for the combined application of the developed methods is the analysis of AZT ma-
terials (Al2O3, ZrO2, TiO2). The thermal shock stability of these materials is connected with the 
microstructure. Structural components with different coefficients of thermal expansion lead to a 
stress reduction and thus to a lower probability of crack initiation. Following the phase diagram 
the phase Al2TiO5 decomposes into TiO2 and Al2O3 below 1200 °C. However it was found even 
at room temperature by EBSD. In contradiction to this observation ZrTiO4 should be stable at 
room temperature but never was found. Obviously the thermodynamic equilibrium is not reached 
under the given conditions. In model compounds with direct contacts between TiO2 and Al2O3 
on the one side and TiO2 and ZrO2 on the other side both ZrTiO4 and Al2TiO5  were found at the 
same time. In this case the kinetics has to be considered.  
 
In situ compressive deformation in the XCT and EBSD phase analysis 
 
Interrupted in situ compressive deformation experiments were performed on MMC foams and 
MMC honeycombs. In a first step the deformation behaviour and defect initiation were observed 
stepwise by XCT. Then samples were taken after defined deformation and the corresponding 
XCT scan for EBSD phase analysis. The deformation curves for compressive stress of foam 
structures made from plastic materials normally show first linear elastic deformation, then a plat-
eau with plastic breakdown followed by compression with a new increase of the strength. In the 
case of TRIP-steel with zirconia reinforcement an additional region of toughening is to be taken 
into account. First cracks were observed in areas of the smallest cell wall thicknesses and highest 
extensions of the cells perpendicular to the deformation direction. At the same time there are 
nearly not deformed cells. The breakdown of cells occurs within deformation bands. It is a col-
lective breakdown of connected cells. Nearly all cubic/tetragonal zirconia is transformed to the 
monoclinic state after only less than 10 % of compressive strain as was found by EBSD. This 
leads to the proposed effect of combined transformation toughening in steel and ceramic. As a 
result the deformation curves are shifted to higher strength in comparison to foams made from 
pure steel. Thus MMC foams are very promising materials for crash absorbers of the future.  
 
MMC honeycombs with 2x2 square shaped cells were investigated. The compressive defor-
mation of honeycombs in cell direction (out of plane) is controlled by stretching. There is a 
linear relationship between specific strength and specific density. The stages of linear elastic 
deformation, plastic bending in connection with torsion of the walls and compression are typical 
for the deformation curves. Plastic bending and torsion are connected with a reduction of the 
strength. They start at a material specific level the so called bifurcation stress. If there are 
strengthening effects as in the case of TRIP-steel an additional stage of stable plastic defor-
mation is observed. In the range of the stress maximum the breakdown of the structure starts at 
local defects or in homogeneities. This behaviour is typical for the MMC honeycombs of the 
present work. The range of stable plastic deformation is essential. In this region the mechanisms 
of particle reinforcement and transformation toughening in steel and ceramic are overlapping. 
The bifurcation stress and the structure breakdown could be observed directly during the in situ 
experiments. The first breaks always appeared directly after reaching the stress maximum of the 
stress strain curves. 3D images clearly show structure collapse at local defects like pores. The 
role of these defects was demonstrated by calculated cross sections as well. Samples for the 
EBSD investigations were taken after defined deformation. The monoclinic phase fractions with-
in the Mg-PSZ were determined in the axes of the samples. In correspondence with results on 
MMC manufactured with other technologies but with similar compositions the influence of sin-
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tering on the phase composition is essential. The distributions of the monoclinic phase content 
are extended. However there is a significant influence of the chemical composition of the applied 
steel alloy. Using a 17-1-9 steel alloy the martensitic phase transformation within zirconia ap-
peared below 10 % of compressive strain. This is in correspondence with the results on MMC 
foams with the same composition. The behaviour of MMC honeycombs based on the steel 16-6-
6 is different. The transformation tetragonal-monoclinic was observed between 30 % and 40 % 
of compressive strain. This is directly after reaching the stress maximum. The distributions be-
came smaller and were shifted to higher values of the monoclinic phase content. The positions of 
minima in the distributions indicate that a part of the Mg-PSZ does not show phase transfor-
mation. Reasons might be the size of the particles, an un sufficient bonding or an unfavourable 
orientation relative to the direction of deformation. Note that one of four directions of shear 
stress is necessary in order to transform a certain tetragonal grain to the monoclinic state. Precip-
itations of spinel and silicate are always formed at the boundaries between steel and ceramic 
during sintering and subsequent cooling. This is connected with a diffusion of Mg and a destabi-
lization of the Mg-PSZ. An enhanced concentration of Mn within the steel alloy leads to a new 
stabilization. The threshold stress for a phase transformation tetragonal-monoclinic is shifted to 
higher values. Most of the agglomerates consist of a monoclinic edge and a cubic/tetragonal 
core. In the core cubic, tetragonal and intermediate structures coexist. It is evident from the ob-
served crystal orientations that the starting point of the phase transformation was the formation 
of tetragonal lenses within a cubic matrix with the well-known orientation relationships <100>fcc 
// <100>fct or <100>fcc // <110>bct.  The monoclinic modification of Mg-PSZ is formed by a shear 




One vision for further work is the direct combination of in situ deformation experiments in the 
XCT with EBSD phase analysis. Using the methods of digital image correlation local defor-
mation can be measured in calculated cross sections of the same sample position in dependence 
on the deformation. These methods can be extended to the calculation of 3D deformation fields. 
EBSD phase analysis with high spatial resolution can be performed on defined cross sections 
thus allowing the investigation of the correlation between the deformation field and stress in-
duced phase transformation.  
 
The methods of the EBSD phase analysis with advanced sample preparation can be applied for 
other types of compound materials as well. It is possible to analyse interface reaction zones in 
multilayer structures. Another promising application is the corrosion of refractories in contact 
with metallic or not metallic melts. A further direct application is the analysis of reaction prod-
ucts on the surface of metal melt filters based on active and reactive ceramic materials.  
 
In future X-Ray detectors with smaller pixel sizes will be available. This will enhance the spatial 
resolution of XCT remarkably.  
 
The application of the theory of dynamic scatter within automated systems will enable the differ-
entiation of phases with smaller differences of the lattice parameters than today. A broader 
application of EBSD will be the result.      
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CFK Kohlefaser verstärkter Kunststoff 
CSZ Cubic stabilized zirconia 
DTT Dehnungs-Temperatur-Transformation-Diagramm 
EBSD Electron back scatter diffraction 
EBSP Electron back scatter diffraction pattern 
EDS Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
EDX Energy dispersive X-ray microanalysis 
FEM Finite element modelling 
FIB Focussed ion beam 
FSD Foreward scatter detector 
ICP Inductive coopled plasma 
kfz kubisch flächenzentriert 
krz kubisch raumzentriert 
Mg-PSZ Magnesia partially stabilized zirconia 
MMC Metal matrix compound material 
mon monoklin 
PEEK Polyetheretherketon 
REM Raster Elektronenmikroskop  
SEA Spezifische Energie Absorption 
SEM Scanning electron microscopy 
STT Spannungs-Temperatur-Transformations-Diagramm 
TEM Transmissionselektronenmikroskop 
tfz tetragonal flächenzentriert 
trz tetragonal raumzentriert 
TRIP Transformation induced plasticity 
TWIP Twinning induced plasticity 
XCT X-ray computed tomography 
XRD X-ray diffraction 
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